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Les alliages d'aluminium-zinc constituent une partie importante des alliages usinés et sont
aussi utilisés comme couche anti-corrosion sur les tôles d'acier. Ils sont aussi intéressants d'un
point de vue fondamental puisque le zinc, élément hexagonal compact, peut être additionné
à l'aluminium jusqu'à un taux élevé de 94 pct pds en conservant la structure cubique face
centrée de ce dernier.
Les structures de type dendritique sont très communes dans la plupart des alliages mé-
talliques après solidiﬁcation. Résultant d'une instabilité de l'interface solide-liquide, ces den-
drites ont tendance à se développer le long de directions particulières. Les alliages métalliques
de type cubique tels que ceux à base de nickel (cubique face centrée) produisent des dendrites
dont la croissance est contrainte le long des directions 〈100〉 : elles sont la preuve d'une assez
forte anisotropie de l'énergie interfaciale solide-liquide γs` le long de ces directions.
Les premières morphologies dendritiques inhabituelles observées dans les alliages d'alumi-
nium ont été reportées il y a plus d'un demi-siècle pour des grains qualiﬁés de maclés (ou des
dendrites maclées) [1]. En tentant de reproduire de telles morphologies en laboratoire par des
solidiﬁcations directionnelles et Bridgman, Henry et al. [2] ont obtenu d'autres morphologies
dépendant de la composition de l'alliage, de la vitesse et du gradient thermique. Ainsi, des
morphologies dendritiques variées telles que des dendrites 〈110〉 non maclées avec des bras
secondaires 〈100〉 et 〈110〉 ou des dendrites avec un tronc 〈100〉 et des bras secondaires frac-
taux à 45 deg. du tronc primaire ont été obtenus. Peu après, Sémoroz et al. [3] ont observé
des croissances dendritiques particulières dans un revêtement de composition Al-45 pct pds
de Zn déposé sur une feuille de métal par la méthode de “hot dipping. Des directions de
croissance dendritique 〈320〉 ont été observées dans des grains ayant des orientations diverses
par rapport à la surface du revêtement.
Ces observations ont été expliquées par Henry et al. [2] et Sémoroz et al. [3] comme étant
dues à une modiﬁcation de la faible anisotropie de l'énergie interfaciale γs` de l'aluminium
induite par l'ajout d'un élement de soluté (tel que le zinc), présentant une forte anisotropie
de l'énergie interfaciale γs`.
A partir de ces travaux récents, une question s'est naturellement posée : Quelle est l'in-
ﬂuence d'élément de soluté sur la faible anisotropie de l'énergie interfaciale de l'aluminium?
Le zinc peut-il progressivement modiﬁer cette anisotropie lorsque sa teneur augmente, et
donc modiﬁer les morphologies de croissance dendritiques ?
Pour tenter de répondre à cette question, deux types d'expériences de solidiﬁcation diri-
gées ont été réalisées sur une large gamme de composition d'alliages Al-Zn (diagramme de
type eutectique (à 94 pct pds Zn)) : l'une de type Bridgman et l'autre de type solidiﬁcation
dirigée. Les résultats obtenus sur ces alliages ont montré des morphologies de solidiﬁcation
assez particulières avec notamment des troncs (et bras) de dendrites croissant selon des di-
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rections 〈100〉 à faible teneur en zinc (< 20% pds) et des directions 〈110〉 au delà de 60%
pds de Zn.
Une transition continue des directions de croissance de 〈100〉 à 〈110〉 contenue dans un
plan (001) a été mise en évidence pour des compositions intermédiaires. Cette transition
d'orientation de dendrites, appelée DOT, permet par exemple de produire des dendrites
〈320〉 pour une composition de 50 % pds de zinc. Au départ et à la ﬁn de la DOT, soit
vers 30% et 55% pds de zinc, des structures de type “seaweed ne présentant pas de bras
primaires et secondaires distincts mais oﬀrant tout de même une texture ont été mises en
évidence.
Cette transition a été interprétée comme étant due à une modiﬁcation de l'anisotropie de
l'énergie interfaciale γs`. Les premiers termes de développement de γs` dans les harmoniques
sphériques pour une symétrie cubique ont pu être reliés de manière semi-quantitative à la
concentration de zinc.
Aﬁn de voir s'il était possible aussi d'inﬂuencer les directions de croissance des den-
drites de zinc par l'ajout d'aluminium, la partie hyper-eutectique du diagramme de phase
Al-Zn a été également étudiée. On a observé que les troncs primaires croissent selon des
directions 〈101¯0〉 indépendemment de la teneur en Al. Dans les lamelles eutectiques, une
relation cristallographique a pu être trouvée entre les plans denses de chaque phase, i.e.,
{111}fcc ‖{0001}hcp, et les directions denses, i.e., 〈110〉fcc ‖ 〈12¯10〉hcp.
L'inﬂuence de cette transition des directions de croissance sur le mécanisme de compé-
tition de croissance, de sélection des grains et d'évolution de la texture a été étudiée. Le
mécanisme de texturation des échantillons dendritiques 〈hk0〉, semblable à celui se produi-
sant dans les échantillons de type 〈100〉, a été analysé de manière similaire à celle utilisée
par Gandin [4] pour ces dernières. Dans des coupes transverses les grains dendritiques tex-
turés 〈hk0〉 semblent quasiment équiaxes, ce qui n'est pas le cas des grains des morphologies
seaweed texturées. Le mécanisme de sélection de ces grains est également plus lent que celui
des grains dendritiques.
Une visualisation 3D des dendrites conventionnelles de type 〈110〉 et seaweed a permis une
meilleure compréhension et une caractérisation plus précise de ces types de croissance. Enﬁn
des simulations de croissance 3D par la méthode de champ de phase ont permis également de
reproduire les morphologies dendritiques obtenues expérimentalement et d'obtenir les valeurs
d'anisotropie à implémenter selon la composition de l'alliage.
mots-clés : solidiﬁcation directionelle, croissance dendritique, alliage d'aluminium, tex-




Aluminum zinc alloys constitute an important class of wrought alloys, the so-called 7000
series, and are also widely used as anti-corrosion coatings of steel sheets. They are also
interesting from a more fundamental point of view because zinc, a hexagonal close-packed
(hcp) element, can be added to aluminum up to very large amounts (up to 94 wt pct) while
keeping the face-centered cubic (fcc) structure.
Dendrites are very common to most metallic alloys produced by solidiﬁcation. Resulting
from an instability of the solid-liquid interface, they have a tendency to develop along direc-
tions corresponding to convexities of the equilibrium shape crystal. The equilibrium shape of
a crystal in contact with its liquid phase is dictated itself by the anisotropy of the solid-liquid
interfacial energy γs`. Metallic alloys such as fcc nickel exhibit dendrites which are very well
constrained to grow along 〈100〉 directions, thus indicating that γs` in this case has a fairly
large anisotropy.
The ﬁrst unusual dendrite morphology observed in aluminium alloys more than half
a century ago is the so-called feathery grains or twinned dendrites [1]. When trying to
reproduce such morphologies in the laboratory using directional or Bridgman solidiﬁcation
conditions, Henry et al. [2] obtained various dendrite growth morphologies, depending on
the composition of the alloy, speed of solidiﬁcation and thermal gradient. Using Electron
Back-Scattered Diﬀraction (EBSD), they clearly showed that such morphologies are 〈110〉
dendrites split in their center by a (111) twin plane and extending on both sides 〈110〉 arms.
At about the same time, Sémoroz et al. [3] made careful observations of dendrite growth
directions in Al-45 wt pct Zn coatings deposited on steel sheets by the hot dipping process.
Although dendrites in this case interact with the free (oxidised) surface and with the thin
intermetallic layer formed at the steel-coating interface, these authors could clearly identify
〈320〉 dendrite growth directions in grains having various orientations with respect to the
coating surface.
These observations were interpreted by Henry et al. [2] and Sémoroz et al. [3] as a
modiﬁcation of the weak anisotropy of the solid-liquid interfacial energy γs` due to the
addition of solute element (such as zinc), having a strong anisotropy of the interfacial energy
γs`.
From these observations, a natural question was raised : what is the inﬂuence of solute
element on the weak anisotropy of the aluminium interfacial energy ? Can zinc progressively
modify this anisotropy, and thus dendrite growth morphologies as its content is increased ?
In order to answer this question, two kinds of solidiﬁcation experiments were performed
Bridgman and directionnal solidiﬁcation on Al-Zn alloys over a large composition range. Re-
sults show that aluminum-zinc binary alloys exhibit a continuous change of dendrite growth
direction, from 〈100〉 to 〈110〉, as the concentration of zinc increases from 5 to 90 wt% [5].
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Textured seaweed morphologies were even observed at the start and end of this so-called
Dendrite Orientation Transition" (DOT), i.e., for C0 ≈ 30 and 55 wt%.
3D reconstructions of conventional 〈110〉 dendrite and seaweed structures allowed a better
comprehension and precise characterization of such growth morphologies.
This transition was interpreted as due to a modiﬁcation of the anisotropy of the inter-
facial anisotropy γs` by an increasing amount of zinc in aluminum. The ﬁrst terms of the
development of γs` into spherical harmonics for a cubic symmetry could be linked to the
zinc concentration in a semi-quantitative way. The same development used in 3D phase
ﬁeld simulation allowed to reproduce these experimental dendritic growth morphologies, in
particular the DOT, but not the seaweed morphologies.
Growth directions and crystallographic orientations of solidiﬁcation microstructure have
been measured in Al-Zn and Zn-Al alloys close to the eutectic composition. If Al dendrites
in Al-92 wt% Zn alloy were found to grow along 〈110〉 directions, Zn dendrites in Al-96
and 98 wt% Zn have <101¯0> trunks. This showed that aluminium could not inﬂuence at
such concentrations the weak anisotropy of zinc in the basal plane. In the lamellar eutectic,
a crystallographic relationship has been found between the dense plane of each phase, i.e.,
{111}fcc ‖ {0001}hcp, and the dense directions, i.e., 〈110〉fcc ‖ 〈12¯10〉hcp.
On the other hand, the selection of grains and the evolution of the texture in Directionally
Solidiﬁed (DS) specimens was analysed. The solidiﬁcation texturing of 〈hk0〉 dendritic speci-
mens was shown to be similar to that occurring in normal 〈100〉 specimens. It was explained
on a similar basis by considering a random orientation distribution of nuclei at the surface
of the chill plate and a minimum undercooling criterion. This produces 〈hk0〉 textures with
grains that look fairly “equiaxed" in transverse sections. For seaweed morphologies, which
exhibit also a 〈hk0〉 texture parallel to the thermal gradient, the grain selection is slower
and the grains appear more elongated in transverse sections. Their elongation occurs along a
(001) plane, i.e., along a 〈120〉 direction for 〈210〉 seaweeds (CZn = 30 wt%) and along a 〈110〉
direction for 〈110〉 seaweeds (CZn = 55 wt%). SEM observations reveal that this elongation
is accompanied by a microsegregation pattern that is mainly parallel to a (001) planes. This
indicates that seaweeds at the onset and end of the DOT grow with some type of layered
structures, but their detailed growth and grain selection mechanisms are still unknown.
Keywords : directional solidiﬁcation, dendrite growth, aluminium alloys, texture, sea-
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1.1 L'aluminium et ses alliages
L'aluminium représente environ 8% de la masse de la croûte terrestre, après l'oxygène
(46,71%) et le silicium (27,69%), et devant le fer (5,05%). L'aluminium pur fond à 659C,
sa masse volumique est de 2,7g/cm3 à 20C. L'Al est trouvé à l'état naturel sous diﬀérentes
formes d'oxyde, par exemple les silicates d'aluminium qui sont le constituant de base des
terres glaises. La production au niveau industriel de l'aluminium commence à partir de la
bauxite, dont le principal constituant est l'hydroxyde d'aluminium Al(OH)3 , AlO(OH).
C'est une belle roche rouge foncé, qui a emprunté son nom au village des Baux de Provence
où ce minerai a été découvert et dont la couleur rouge est due à sa teneur en fer contenu
dans le minerai.
Sur la base de la formule Al2O3, on doit extraire en théorie 52,9% (en poids) d'aluminium,
le reste étant de l'oxygène. Il faut à peu près 4 à 6 tonnes de bauxite brute (selon les qualités)
pour obtenir “in ﬁne une tonne d'aluminium !
La première étape du procédé d'extraction est chimique. La bauxite est broyée ﬁnement,
puis traitée sous pression et dissoute par de la soude caustique et ce, à température élevée.
La liqueur ainsi obtenue est ﬁltrée pour éliminer les impuretés, puis on procède à sa dé-
composition en l'ensemençant, pour provoquer la précipitation des cristaux d'hydroxyde
d'aluminium, que l'on ﬁltre et calcine à des températures variables selon les types d'alu-
mine que l'on désire. Cette alumine de formule Al2O3 ainsi obtenue est très pure, de couleur
blanche. Quant aux “boues rouges, c'est le résidu qui est éliminé avec le fer, la silice, le
titane et autres impuretés.
La deuxième étape est électrochimique. On procède à une dissociation de la molécule
d'alumine par électrolyse, pour obtenir de l'oxygène et de l'aluminium métallique. C'est
en 1886, que, quasi simultanément, Paul Héroult (France) et Charles Hall (USA) déposent
le brevet de la réduction de l'aluminium par procédé d'électrolyse. Lors de ce processus,
l'alumine est dissoute dans un bain de cryolite. Un courant électrique traverse le bain et
1
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l'aluminium fondu se dépose à la cathode alors que l'anode consommable en graphite réagit
avec le dioxygène, produisant ainsi du CO2.
L'aluminium a des propriétés intrinsèques très intéressantes. C'est un métal léger, dont
la propriété a permis au domaine de l'aviation et de l'aéronautique de se développer et
d'améliorer les performances très rapidement. L'aluminium a un point de fusion bas et son
oxydation forme une couche imperméable d'alumine qui le protège de toute corrosion.
Des normes ont été instaurées et aﬀectées à chaque type d'alliage selon un nombre de 4
chiﬀres qui permettent de les classer en séries. Les diﬀérentes dénominations sont regroupées
dans le tableau 1.1.
série alliage d'aluminium exemple
1000 pur pct Al > 99,00 %
2000 Cuivre 2017 : 3.5 % pds Cu
3000 Manganèse 3004 : 1 % pds Mn
4000 Silicium 4006 : 0.8 % Si
5000 Magnésium 5005 : 1.1 % Mg
6000 Magnésium - Silicium 6101 : 0.35 Mg et 0.3 % pds Si
7000 Zinc 7020 : 4 % pds Zn
8000 Lithium ou autres 8011 : 0.71 Fe et 0.77 % pds Si
Tab. 1.1: Dénomination des diﬀérentes séries d'alliages à base d'aluminium.
Les alliages de la série 2xxx, 6xxx, 7xxx sont des alliages à durcissement structural et
présentent donc de très bonnes propriétés mécanique. Enﬁn, en tant que métal pur, l'alu-
minium est très maléable et ductile. L'addition d'autres éléments d'alliage peut augmenter
considérablement sa résistance à la traction, mais modiﬁe bien d'autres propriétés. Ainsi, un
large éventail d'alliages à base d'aluminium a été développé.
Les alliages de la série 1xxx sont principalement utilisés pour leur capacité à être défor-
més à froid. Ils sont largement utilisés pour les produits de la vie quotidienne (emballages,
canettes de soda). Les alliages de haute pureté (99.99%) sont utilisés dans les domaines de
l'électronique et de l'optique.
Ceux de la série 6xxx ont de très bonnes capacités de formage, ainsi qu'une bonne résis-
tance à la corrosion : ils sont donc plutôt utilisés pour la conception de conducteur électrique
tels que les câbles des lignes à haute et moyenne tension.
Les alliages des autres séries sont durcis par traitement mécanique. Les alliages de la
série 3xxx ont les mêmes applications que ceux de la série 1xxx mais avec des propriétés
mécaniques plus élevées. Les alliages de la série 5xxx ont de relativement bonnes propriétés
mécaniques, mais sont utilisés pour leurs bonnes aptitudes au soudage et à la corrosion.
Dans ce travail de thèse, les alliages binaires Al-Zn, similaires à ceux de la série 7xxx
ont été étudiés. De tous les alliages d'aluminium, ils présentent, après traitement thermique,
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les propriétés mécaniques les meilleures et se prêtent facilement aux traitements thermiques.
Cette qualité est due à leur grand intervalle de température de mise en solution et à leur
bonne trempabilité. Les principaux inconvénients de ces alliages sont leur faible résistance à
chaud au delà des 200C et leur densité de par la présence du zinc.
Les diﬀérents alliages d'aluminium peuvent ainsi présenter un large domaine de proprié-
tés dépendant des éléments d'addition et de leur traitement, ce qui confère à l'aluminium
une multitude d'applications. L'utilisation de l'aluminium est répartie ainsi (en pourcentage
massique de la production d'aluminium primaire) : 26% dans le domaine des transports
(aviation, chemin de fer, automobile), 20% dans le domaine de l'emballage (canettes de
boisson, papiers d'aluminium), 20% dans la construction (ponts, infrastructures, cadres de
fenêtres et de portes, systèmes de chauﬀage), 9% dans le domaine de l'électricité (câbles de
transmission) et 25% dans d'autres domaines (machinerie, équipements sportifs...) [6].
La production mondiale d'aluminium primaire a quasiment triplé durant ces 20 dernières
années. En 2005, plus de 30 millions de tonnes d'aluminium primaire ont été produites
mondialement. Les quatre plus importants producteurs sont la Chine (24%), l'Amérique
du nord (17%), l'Europe de l'Ouest (14%), l'Europe de l'Est et Centrale (y compris la
fédération Russe)(13%) [6]. On remarque clairement que la Chine est largement leader dans
la production de l'aluminium. Ceci s'explique par le fait que ce pays s'est fortement développé
ces dernières années et a nécessité de la matière première.
La production d'aluminium consomme beaucoup d'énergie. L'électrolyse d'une tonne
d'aluminium demande en moyenne 15MWh, soit environ la consommation électrique an-
nuelle de 4 ménages suisses.
En 2005 seulement 1% de la production d'aluminium provenait de produits recyclés et
ce, malgré un faible besoin énergétique nécessaire au recyclage. Mais de par le prix croissant




La quasi totalité des métaux et alliages commencent leur vie par une étape de solidiﬁca-
tion. Pour les demi-produits destinés à être transformés, la bonne réalisation de cette étape
est un facteur important de leur qualité d'emploi. Pour tous les produits de fonderie, cette
étape donne au matériau sa forme et sa structure. D'où l'intérêt de conduire de manière
rationnelle la solidiﬁcation, en vue de gains de qualité et de productivité.
La pratique de la solidiﬁcation remonte à la haute antiquité où l'art du fondeur était
traditionnellement respecté. Autour de cette technicité et au cours des siècles s'est constitué
un ensemble de méthodes d'études et de raisonnements, qui font de la solidiﬁcation une
discipline scientiﬁque originale, faisant intervenir aussi bien l'ingénierie de production que la
physique du solide.
Par déﬁnition, la solidiﬁcation est : “Le passage d'une substance de l'état liquide à l'état
solide1.
Parmi les nombreux procédés, on peut distinguer :
 la coulée continue ou semi-continue,
 la coulée en moule par gravité, basse ou haute pression,
 la solidiﬁcation directionnelle (Bridgman, Czochralski, etc.),
 la solidiﬁcation rapide,
 le soudage (par arc, résistance, laser, plasma, faisceau d'électrons, frottement),
 le brasage.
Les paramètres de solidiﬁcation (vitesse de refroidissement, le gradient thermique) ont des
répercussions considérables sur la microstructure, les défauts et les propriétés mécaniques de
la pièce ﬁnie. Dans le cas de la coulée en moule, on a en général l'apparition de germes solides,
sur les parois du moule ou à proximité de celles-ci. A la suite du refroidissement rapide
qui s'exerce dans cette région, les germes croissent rapidement et peuvent former la zone
externe équiaxe. Les cristaux (dendrites) de cette région, qui se développent parallèlement
et dans le sens inverse à la direction du ﬂux de chaleur, vont croître ensuite de manière
colonnaire dans des directions de croissances privilégiées. Une compétition de croissance,
sur laquelle nous aurons l'occasion de revenir dans ce travail, va rapidement sélectionner les
grains colonnaires dont une direction cristallographique est proche du gradient thermique
(1.1-a) (pour les métaux cubiques, la direction 〈100〉 en principe). Au delà d'un certain
état de développement des dendrites colonnaires, les bras qui se détachent du tronc et/ou
des grains germés spontanément dans le liquide restant vont croître en avant avec des grains
colonnaires et bloquer ces derniers. La région contenant ces grains équiaxes est appelée “zone
équiaxe interne (1.1-b).
Dans le cas d'une solidiﬁcation unidirectionnelle, par exemple du bas vers le haut, avec
peu de convection et sans ajout d'inoculant, l'on n'observe qu'une très petite zone équiaxe
1de Encyclopédie Universelle Rizzoli - Larousse
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Fig. 1.1: Formation des diﬀérentes zones lors du moulage [7].
dans le haut de l'échantillon, le reste étant composé de grains colonnaires qui ont crû verti-
calement.
La technicité de la solidiﬁcation a connu et connaît encore une évolution rapide :
 elle permet des gains de qualité et de productivité par l'optimisation des procédés.
Grâce à ces progrès, la fonderie peut remplacer la forge ou la mécano-soudure, par
exemple pour des pièces de sécurité automobile ou des pièces de structures aéronau-
tiques,
 les procédés évoluent profondément : par exemple, l'adjonction de brasseurs électroma-
gnétiques à la coulée continue donne à l'opérateur des degrés d'actions supplémentaires
pour l'aﬃnage de la structure. La géométrie même de la coulée continue change (coulée
de l'aluminium en bande large),
 des produits de haute valeur ajoutée apparaissent dans les années 60 : pièces de fon-
deries monocristallines, telles que les aubes de turbines aéronautiques, utilisation de
super alliages, composites in-situ, susceptibles de résistance à chaud exceptionnelle,
alliages amorphes aux propriétés spéciﬁques.
Considérée comme une discipline scientiﬁque, la solidiﬁcation a fait l'objet de progrès
récents dans les connaissances et dans les méthodes :
 l'analyse de stabilité des interfaces a donné une base théorique à la croissance dendri-
tique. Ceci constitue un acquis considérable pour prévoir la microstructure,
 à l'échelle du procédé, un couplage entre éléments ﬁnis, qui décrivent les phénomènes à
l'échelle de la pièce, et des modèles microscopiques, qui décrivent le comportement au
niveau microstructure, permettent de traduire d'une part, les phénomènes thermiques
et hydrodynamiques qui conditionnent la cinétique à l'échelle du produit et, d'autre
part, les phénomènes physico-chimiques à l'échelle des dendrites qui commandent la
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microstructure. Lorsque l'expérimentateur contrôle un paramètre sur le procédé (par
exemple : le ﬂux de chaleur extrait d'une billette), il est maintenant capable d'en
déduire la conséquence locale (par exemple : le gradient thermique au front solide-
liquide),
 à l'échelle mésoscopique des grains, le couplage entre modélisation des procédés et la
prise en compte des phénomènes de germination croissance (méthodes micro-macro) a
permis d'avoir une appréhension beaucoup plus ﬁne de la solidiﬁcation.
A ce propos, il convient de souligner l'importance de la modélisation numérique des pro-
cédés. Les machines de coulée continue ont besoin de modèles réalistes pour une conduite
plus précise et plus souple. En fonderie, une modélisation évoluée fait gagner un temps pré-
cieux sur la mise au point des moules et des conditions de coulée. Par exemple , des modèles
développés au sein du Laboratoire de Simulation des Matériaux (LSMX) à l'échelle méso-
scopique (S. Vernède [8]) à l'échelle macroscopique (V. Mathier [9]) ont permis de simuler et
de mieux comprendre le phénomène de ﬁssuration à chaud. De même, le travail de thèse pré-
senté ici a permis d'apporter des éléments fondamentaux, obtenus par expériences, utiles au
développement et à la compréhension de phénomènes physiques pouvant être développés au
niveau du domaine des simulations numériques (dynamique moléculaire, champ de phase).
1.3 Travail de thèse
En général, dans les alliages métalliques tels que l'aluminium ou le nickel, de structure
cubique faces centrées, les dendrites sont contraintes de croître le long des directions 〈100〉,
nous indiquant que l'énergie interfaciale, γs`, permet aux croissances dendritiques de res-
pecter les symétries du système cristallin. Il n'est pas rare de trouver dans la nature de
tels types de croissances dendritiques. Celles-ci étant caractérisées par la croissance d'une
pointe primaire à une échelle microscopique de 1 à 10 µm, puis par l'évolution non linéaire
de branches secondaires et tertiaires à une échelle mésoscopique de 100 µm au mm. Dans
l'ordre des formes de la nature, les dendrites se placent entre les cristaux bien ordonnés, et
les structures fractales issues du chaos. Un exemple de la nature est la structure hexagonale
de la glace apparente dans les cristaux de glace (voir ﬁgure 1.2-A) ou de neige (voir ﬁgure
1.2-B). D'une manière générale la croissance dendritique est inﬂuencée par la variation de
l'énergie interfaciale (inﬂuence étudiée et développée dans la section 2.5) et l'anisotropie de
la cinétique d'attachement. Cette dernière joue cependant un rôle très faible pour les métaux
solidiﬁés à faible vitesse.
Ce travail de thèse, ou tout du moins sa problématique, a été inspiré par le travail de
recherche et les observations de S. Henry sur les dendrites maclées [10] et d'A. Sémoroz [11]
sur des revêtements de zinc (“coating en anglais) sur des tôles d'acier inoxydable. Sous cer-
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Fig. 1.2: (A) dendrite de glace, (B) ﬂocon de neige.
taines conditions de solidiﬁcation, les alliages d'aluminium présentent en eﬀet des morpholo-
gies dendritiques particulières, diﬀérentes des dendrites conventionnelles 〈100〉 communes à
la plupart des métaux à structure cubique faces centrées. Par exemple, pour un gradient et
une vitesse de solidiﬁcation élevés, en présence de convection, on peut obtenir des dendrites
maclées (“twinned dendrites ou “feathery grains en anglais). Ces dendrites, croissant se-
lon une direction 〈110〉, ont des troncs séparés en leur centre par un plan de macle cohérent
(111)(ﬁgure 1.3-A). Lors de cette étude, S. Henry [10,12,13], a également mis en évidence des
dendrites sans macles, mais croissant selon des directions 〈110〉, voire 〈211〉 (respectivement
ﬁgures 1.3-B et ﬁgure 1.3-C).
En parallèle à ces études, A. Sémoroz [14, 15] a montré, lors de son travail de thèse sur
les procédés de revêtement à chaud de tôles d'acier, que les dendrites d'un alliage Al-43%
Zn ne croissent pas selon les directions 〈100〉, ni même 〈110〉, mais selon 〈320〉 ! La ﬁgure
1.4-(A) montre des dendrites 〈320〉 observées dans un grain d'un revêtement ayant un plan
(001) parallèle à la surface de l'échantillon. Les 8 directions de croissance correspondent
précisément aux orientations cristallographiques 〈320〉 observées sur la ﬁgure de pôle 1.4-
(B) et non pas aux 4 directions 〈100〉 ou 〈110〉 contenues dans ce plan. Ces directions de
croissance 〈320〉, situées systématiquement de part et d'autre des directions 〈110〉, sont bien
dues à la composition de l'alliage et non pas à la relativement faible épaisseur du revêtement
(environ 20µm), puisque ces dendrites ont été également observées dans des échantillons
massifs obtenus par solidiﬁcation Bridgman [14].





Bras <110> et <100>
Troncs <100>
Bras  fractaux <110>
Troncs <211>
Bras <211>
Fig. 1.3: Diﬀérents types de morphologies dendritiques observées par Henry et. al. [2].
(A) Morphologie dendritique observée dans un grain maclé apparu au sein d'un
lingot d'alliage Al-9% Si solidiﬁé unidirectionnellement (coupe longitudinale)
les dendrites ont cru selon une direction 〈110〉. (B) Structure dendritique d'un
alliage Al-Cu-Mg solidiﬁé par la méthode Bridgman avec une vitesse de tirage
de 1 mm/s et sous un gradient de 130 K/cm. La solidiﬁcation a eu lieu du bas
vers le haut, avec des dendrites qui croissent avec des troncs selon une direction
〈100〉 et des bras secondaires fractaux selon 〈110〉. (C) même alliage qu'en (B)
mais solidiﬁé avec une vitesse de tirage de 1 mm/s et sous un gradient de 230
K/cm. Cette fois, les dendrites ont des troncs et des bras secondaires qui ont cru
selon une direction 〈211〉, et tournent en cours de croissance.
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Fig. 1.4: (A) Directions de croissance dendritiques (montrées grâce aux ﬂèches) observées
à la surface d'un alliage Al-43 pct pds-Zn et ayant cru dans un revêtement de 20
µm d'épaisseur [16]. Le grain a un plan (001) parallèle à la surface du revêtement,
comme on peut l'observer sur la ﬁgure de pôle en (B) (points au centre de la
ﬁgure de pôle) et les dendrites ont été identiﬁées comme croissant selon des
directions 〈320〉 [14], situées sur le cercle de la projection.
faciale solide-liquide sur les directions de croissance des dendrites. Et puisque la direction
de croissance des dendrites métalliques est principalement liée à l'anisotropie de l'énergie
interfaciale solide-liquide, γs`, ces observations semblent indiquer que des éléments de so-
luté, tels que le zinc, peuvent inﬂuencer cette anisotropie. Le zinc est un élément de soluté
particulièrement intéressant pour plusieurs raisons. C'est un élément solidiﬁant avec une
structure hexagonale, avec des directions de croissance 〈1010〉 situées dans le plan basal2.
A haute température, sa solubilité dans l'aluminium est très élevée (jusqu'à 83 % pds Zn).
Comme l'énergie interfaciale de l'aluminium a une très faible anisotropie (∼ 1% [18]), de
fortes teneurs en zinc pourraient modiﬁer l'énergie interfaciale, et par là les directions de
croissance dendritique.
Ainsi, la problématique de ce travail de thèse est d'étudier l'inﬂuence d'ajouts d'éléments
de soluté tels que le zinc sur l'anisotropie de l'énergie interfaciale solide-liquide de l'aluminium
de manière indirecte en observant les directions de croissance des dendrites. Aussi surprenant
que cela puisse paraître, une telle inﬂuence n'a jusqu'alors jamais été étudiée.
Le travail exposé dans ce document s'articulera autour de cinq parties. Tout d'abord,
dans le chapître 2, nous nous attacherons à rappeler les fondements physiques et la théorie
de la croissance des structures dendritiques. Ensuite, une description détaillée des expériences
réalisées et des méthodes d'analyses utilisées sera présentée dans le chapître 3. On s'atta-




chera tout particulièrement à la technique par Electron Back Scattered Diﬀraction (EBSD)
largement utilisée lors de ce travail de thèse. Les résultats expérimentaux puis, ceux obtenus
par simulation par champ de phase, seront présentés et discutés respectivement dans les
chapîtres 4 et 5. Enﬁn, nous tirerons les conclusions quant à l'apport de ce travail et les
nouvelles perspectives qu'il ouvre.
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Revue bibliographique de la
solidification dendritique
2.1 Introduction
Ce chapitre a pour but de présenter les éléments de la théorie de la solidiﬁcation qui sont
utilisés dans la suite de ce travail.
Les notions de diagramme de phase, d'énergie interfaciale, de germination, de microségré-
gation, de croissance dendritique (en particulier leur formation et l'inﬂuence de l'énergie
interfaciale), mais aussi de la structure de grains (texture, compétition de croissance), seront
abordées dans les paragraphes qui vont suivre. Toutefois, ces notions ne sont pas exhaustives
et se contentent du “savoir nécessaire à l'interprétation des résultats ainsi que du travail de
modélisation développé dans le chapitre 5.
2.2 Diagramme de phase
Le diagramme de phase Al-Zn (ﬁgure 2.1) présente deux particularités :
 un vaste domaine de solution solide α (cfc), s'étendant jusqu'à 84 pct en poids de zinc
à 382C,
 un domaine d'immiscibilité entre deux phases α contenant des pourcentages diﬀérents
en zinc.
La solubilité du Zn dans la phase α-Al est très importante à haute température et dimi-
nue rapidement avec la chute de température. A température ambiante, le diagramme de
phase prédit que la phase primaire α-Al des bras de dendrites doit se décomposer en deux
phases (transformation monotectoïde), l'une riche en zinc de structure hcp et l'autre riche
en aluminium de structure fcc. Selon Loer et al. [19], les réactions de précipitation dans
les échantillons trempés Al-Zn sont tout à fait possible à température ambiante sans aucun
traitement thermique.
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Fig. 2.1: diagramme de phase Al-Zn [20].
2.3 Microstructure et solidiﬁcation
La majorité des microstructures formées lors de la solidiﬁcation d'alliages binaires peuvent
être groupées en deux catégories :
 les structures eutectiques caractérisées par la croissance couplée de deux phases solides
avec un interface plan (eutectiques réguliers) ou quasi-plan (eutectiques irréguliers),
 les structures dendritiques caractérisées par la croissance d'une seule phase sous forme
de “sapins (en grec δν%ν= dendron = arbre) avec une interface non isotherme.
Les modèles de croissance de ces 2 types de microstructures se basent sur les mêmes
concepts [7] :
 solution des phénomènes de transport (diﬀusion de chaleur et de masse) en tenant
compte de l'eﬀet de capillarité, conduisant à une relation entre le nombre de Péclet1
d'une part, et l'écart de “équilibre d'autre part, mesuré par la surfusion ∆T ou la
sursaturation Ω.
 application d'un critère de croissance (extremum, critère de stabilité morphologique)
pour déﬁnir la taille de la microtructure en fonction des conditions de solidiﬁcation
(vitesse ou surfusion de croissance donnée).
Les microstrutures eutectiques et dendritiques peuvent apparaître de deux façons :
 microstructures colonnaires,
 microstructures équiaxes.
1Le nombre de Péclet est le produit d'une dimension caractéristique (le rayon de la pointe de la dendrite
R ou l'espacement eutectique λ) et de la vitesse de croissance v divisé par le coeﬃcient de diﬀusion du soluté
dans le liquide, D`.
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Fig. 2.2: Microstructures (a) colonnaires G> 0 et (b) équiaxes G< 0 [7].
La ﬁgure 2.2 montre ces deux formes de croissance ((a) et (b)) pour trois compositions
diﬀérentes. Pour ce qui est d'un métal pur (C = 0), la solidiﬁcation colonnaire dans un
gradient thermique G>02 conduit toujours à une interface plane. Si l'on ajoute à ce métal
un élément de soluté (0 < C < Ce), l'interface peut devenir instable et former des dendrites si
le rapport (gradient thermique (G)) / (vitesse de solidiﬁcation(V)) est insuﬃsant. Par contre,
un alliage binaire de composition eutectique (C = Ce) se comporte de façon analogue à un
métal pur avec formation d'un front plan en solidiﬁcation dirigée. La croissance équiaxe dans
un gradient G est généralement instable, que cela soit un métal pur ou un alliage.
La formation et la description des croissances dendritiques (en particulier colonnaires)
seront traitées dans la section 2.7 croissance dendritique. Avant cela, nous abordons une
grandeur statique qui conditionne fortement la croissance des dendrites, l'énergie interfaciale
solide-liquide γs`.
2Le gradient thermique est mesuré selon la normale pointant dans le liquide
13
Chapitre 2. Revue bibliographique de la solidiﬁcation dendritique
2.4 Energie interfaciale
L'énergie interfaciale solide - liquide, γs`, est déﬁnie comme l'excès d'énergie libre
volumique contenue “dans l'interface. Pour un métal pur, un solide semi-inﬁni en équilibre
avec le liquide est à la température de fusion Tm. Son énergie libre molaire Gms est égale
à celle du liquide Gm` . Mais les atomes à l'interface, de par leur environnement, auront un







où V m est le volume molaire. Comme le solide est cristallin, cette énergie est anisotrope, c'est-
à-dire que γs` (−→n ) est fonction de la direction normale −→n à l'interface plan solide-liquide
repéré par rapport aux axes cristallographiques (e.g. 〈100〉 pour un système cubique). Pour
les métaux, cette anisotropie est faible (quelques %). Cependant, elle joue un rôle important
dans les formes d'équilibre des cristaux et plus encore sur les directions de croissance des
dendrites. En eﬀet, l'anisotropie de la tension de surface et celle de la cinétique d'attachement
des atomes sont les propriétés qui assurent la stabilité des dendrites et fournissent les lois
de “sélection. De plus, l'anisotropie de l'énergie interfaciale pour les métaux détermine les
directions de croissance dendritique des bras primaires et secondaires.
Avec le développement des techniques de calculs numériques permettant de simuler les mi-
crostructures de solidiﬁcation, telles que le champ de phase, des données précises sur l'énergie
interfaciale solide-liquide sont nécessaires. Ces dernières années, des progrès signiﬁcatifs ont
été réalisés pour caractériser l'énergie interfaciale et son inﬂuence sur la croissance, en par-
ticulier grâce à la dynamique moléculaire [2125] (voir détails dans le chapitre 5) ou encore
par des techniques expérimentales [18,26,27]. Au delà des techniques récemment développées
par Hoyt et. al. [22], deux méthodes ont été appliquées avec succès. La première méthode
permet de calculer le travail nécessaire à la création d'un interface solide-liquide [24, 25] et
la seconde méthode évalue les ﬂuctuations de l'interface qui sont directement reliées à la
“stiﬀness (rigidité) de la surface [21, 22]. Expérimentalement, des mesures d'anisotropie de
l'énergie interfaciale solide-liquide ont été réalisées, grâce à l'observation directe des formes
d'équilibre d'un cristal d'alliage organique, transparent, dans un liquide [28, 29] et pour des
métaux à partir de gouttelettes de liquide en équilibre avec leur solide et ensuite trem-
pées [18, 26, 27, 30]. De tels essais nécessitent une précaution extrême puisque l'anisotropie
de l'énergie interfaciale est très faible et la forme d'équilibre est quasi sphérique. Cependant
des mesures ﬁables ont pu être extraites d'essais pour des gouttelettes contenues dans un
plan cristallographique (001) pour des alliages d'Al-Cu [18] et d'Al-Si [18, 26] et en trois
dimensions pour un système d'Al-Sn [27].
Dans le paragraphe suivant, nous explicitons en détail les expressions mathématiques
nécessaires à la déﬁnition de l'énergie interfaciale solide-liquide γs`.
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Phase Alliage γs` [mJ m
−2]
Al Al-Mg γ0s` = 149±19
Al-Cu γ0s` = 163±21
Al-Si γ0s` = 169±22
Zn divers γ0s` = 87±15 (selon l'axe c)
Tab. 2.1: Energies interfaciales solide-liquide pour l'Al et le Zn. Gündüz et Hunt [32] ont
mesuré les valeurs dans l'Al par une méthode de ménisque, tandis que celles pour
le Zn ont été mesurées par Eustathopoulos par la technique des gouttelettes [33].
Expression mathématique de l'énergie interfaciale solide-liquide
L'interface solide-liquide pour l'Al et le Zn est diﬀus puisque ce sont des métaux et que
par conséquent leur entropie de fusion est faible [7]. Comme nous l'avons explicité dans
le paragraphe précédent, l'énergie interfaciale,γs`, est déﬁnie comme l'intégrale du surplus
d'énergie libre sur l'épaisseur de l'interface diﬀuse. L'énergie interfaciale est un scalaire mais
puisque la phase solide n'est pas isotrope elle dépend de l'orientation cristallographique du
solide (voir table 2.1), et s'écrit donc comme γs` (−→n ). Elle devra être développée en 3D selon
les harmoniques sphériques [31]. Nous allons tout d'abord ne considérer cette fonction que
dans un plan spéciﬁque (en 2D). Dans le cas de l'Al pour un plan (001), la forme d'équilibre
des gouttelettes de liquide dans le solide d'Al est quasi-circulaire avec une légère anisotropie
d'ordre 4 (Figure 2.3-a). Ainsi, γs` dans un plan (001) a les mêmes caractéristiques et peut
être approximé par une telle fonction :
γ
(001)





4 cos 4φ) (2.2)
où γ(001)s`0 est une valeur moyenne de γs`, ε
(001)
4 le terme d'anisotropie d'ordre 4 et φ l'angle
entre [100] et la direction considérée. La valeur de ε(001)4 est de l'ordre de 1% ou moins,
dépendant de la composition du liquide en contact avec l'Al solide.
Par contre, la fonction de γs` associée au Zn est plus compliquée que pour l'Al. En eﬀet
le zinc a une symétrie hexagonale plus faible. Dans le plan basal, la forme d'équilibre est
également très proche d'un cercle [35] avec une faible valeur d'anisotropie d'ordre 6. De la




s` (θ) = γ
(0001)
s`,0 (1 + ε
(0001)
6 cos 6φ) (2.3)
où φ est l'angle entre 〈101¯0〉 et la direction considérée. La valeur de ε00016 est méconnue, mais
reste faible (de l'ordre de 1% ou moins).
Dans un plan (1210), le zinc présente une anisotropie de γs` beaucoup plus élevée. Compte
tenu de la symétrie, elle peut être développée comme [11] :
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Fig. 2.3: Formes typiques de gouttelettes de liquide trempées en équilibre avec le solide
et permettant de déterminer les valeurs d'anisotropie de γs`. (a) Al-Cu [27], (b)
Zn (quasi pur) [34].
γ
(1210)





2 cos 2θ) (2.4)
où θ serait l'angle entre l'axe c et la direction de croissance considérée.
D'après Eustathopoulos et al. [33], ε2 ' 35%. Cette forte anisotropie donne une forme de
lentille avec une arête dans le plan basal. Nous verrons dans le section 2.5 que la construction
de cette forme d'équilibre n'utilise en fait pas toutes les valeurs de γ(−→n ).
En 3D, la relation d'orientation de γs` est décrite comme un développement dans la base
des harmoniques sphériques respectant la symétrie du cristal. Elle peut aussi s'exprimer
comme une combinaison des composants (nx,ny,nz) du vecteur −→n , toujours respectant la
symétrie du cristal. Pour une symétrie cubique telle que celle de l'aluminium, les premières
expressions de −→n respectant cette symétrie sont3 :



























65Q2 − 94Q− 208S + 33)+ ...]
(2.7)
Dans la plupart des études, l'anisotropie de l'énergie interfaciale a été décrite par une








supérieur ont été négligés. Pour Al-Cu et Al-Sn les valeurs de ε1 ont été évaluées positives
et négatives pour ε2 [27, 37].
Les dendrites peuvent croître, dans des solutions aqueuses de chlorure d'ammonium, se-
lon des directions variées. Chan et al. [31] n'ont pas explicitement dissocié les contributions
de l'anisotropie de l'énergie interfaciale et de la cinétique d'attachement. Mais ces auteurs
avaient déjà exprimé l'énergie interfaciale en terme d'harmoniques sphériques. Dans le ré-
férentiel où les axes x, y, z correspondent aux directions 〈100〉, les termes qui respectent la
symétrie cubique de la phase solide sont les suivants :
γs`
γs`0





































où γs`0 est la valeur référence de l'énergie interfaciale solide-liquide. Les “εi sont les contribu-
tions de l'anisotropie de l'énergie interfaciale et les fonctions Y m` (θ, φ) sont les harmoniques
sphériques de l'angle azimuthal, θ, et de l'angle polaire, φ, donnés par Am` e
imφPm` (cos θ),
où Pm` (cos θ) sont les polynômes de Legendre associés et A
m
` les facteurs de normalisation.
La première contribution fournit les directions standards 〈100〉 (pour ε4 >0), tandis que la
seconde contribution, prise séparément, produit des dendrites 〈110〉 si ε6 <0 [10]. Cependant,
cette dernière, malgré l'ordre 6 dans le cos θ, se réduit en un cos (4φ) dans un plan (001).
Le premier terme donnant une dépendance en cos(8φ) dans un plan (001) est le terme en
ε8. Il faut remarquer que Karma [38] n'a pas invoqué ce terme pour expliquer les changements
de direction de croissance dans les alliages Al-Zn.
Rigidité de l'interface
L'inﬂuence de l'énergie interfaciale sur la forme d'équilibre d'un cristal en contact avec le
liquide dans un alliage peut-être quantiﬁée par la relation généralisée de Gibbs-Thomson :
T ∗ = T`(C∗` )−∆Tr (2.9)
qui exprime la température de l'interface, T ∗, en fonction de la température T` pour une
concentration C∗` du liquide, de la surfusion de courbure, ∆Tr. Pour un interface isotrope,
la surfusion de courbure peut être exprimée comme :
∆Tr = 2Γs`κ (2.10)
où κ est la courbure moyenne locale de l'interface et Γs` =
γs`
∆Sf
le coeﬃcient de Gibbs-
Thomson. On a :
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où R1 et R2 sont les rayons de courbure principaux locaux de l'interface solide-liquide.
Si l'énergie interfaciale solide-liquide est anisotrope, Herring a montré que cette surfusion


















où κ1 et κ2 sont les deux courbures principales de l'interface solide-liquide et ϑ1 et ϑ2 sont
leurs coordonnées polaires associées. Les termes entre parenthèses devant les termes de cour-
bures sont les deux principales composantes de la rigidité de l'interface. Ces termes sont
composés des dérivées partielles secondes de γsl(n).
Dans l'hypothèse d'un interface localement sphérique, c'est-à-dire κ1 = κ2 = κ, l'équation



















où Γ0s` = γ
0
s`/∆Sf est un coeﬃcient de Gibbs moyen et Φr(n) est la rigidité normalisée de
l'interface déﬁnie par Napolitano [27]. Φr(n) est une fonction scalaire qui peut être déduite
si l'on connait γs`(n).
En général, la rigidité de l'interface est bien plus anisotrope que l'énergie interfaciale. Cet
état de fait est facilement démontrable si l'on considère que la formulation mathématique,
communément utilisée pour décrire la faible anisotropie dans les plans (100) d'un cristal
cubique, est donnée par l'équation 2.2. On peut immédiatement en déduire que l'anisotropie
de la rigidité interfaciale, γs` + d2γs`/dθ2 est 15 fois plus élevée que γs` et de signe opposé.
Comme on peut l'observer sur la ﬁgure 2.4-A, avec un seul terme ε1 > 0 dans l'expression
2.7 la rigidité de l'interface présente des minima le long des directions 〈100〉 qui corres-
pondent alors aux maxima de l'énergie interfaciale γs`. Cependant, cette coïncidence n'est
pas forcément vériﬁée pour des fonctions d'anisotropie plus complexes [38].
Dans le formalisme de Chan et al. [31] et dans un souci de simpliﬁcation, on calculera la
rigidité moyenne de l'interface donnée par :


















où ∆ est le laplacien sphérique, (θ, φ) étant les coordonnées sphériques.
En utilisant l'expression donnée par l'équation 2.8, S(θ, φ) dans un plan (001) ne peut


















Fig. 2.4: Représentations 3D de l'énergie interfaciale, de la “raideur de l'interface et de
la forme d'équilibre pour 3 valeurs de coeﬃcient εi [40].
où η4 et η8 peuvent être reliés de manières complexes aux εi. Dans ce plan (001), les convexités
du cristal (maximum de κ) sont déterminées par les minimas de la raideur moyenne (équation
2.16). On obtient alors :
sin(4φ)[η4 + 4η8 cos(4φ)] = 0 (2.17)
Pour η4 > 0 et η4 ≈ 0, φ = 0 et pi2 correspondent aux minima (direction 〈100〉), tandis que
φ = pi
4
(i.e, directions 〈110〉) sont les maxima de la raideur. Cependant, les termes entre
crochets peuvent donner de nouveaux minima quand | η4
η8








Cependant, cette minimisation de la raideur dans un plan n'a que peu de sens dans
des cas plus complexes, puisque les rayons de courbure principaux ne sont plus égaux. La
question de savoir selon quelle direction croît une dendrite lorsque κ1 6= κ2 n'étant à notre
connaissance pas un problème résolu, nous pouvons regarder le problème sous un autre angle.
En supposant l'énergie interfaciale γs`(−→n ), la forme d'équilibre du cristal peut être déduite
par l'équation de Herring (éq. 2.12) ou par un formalisme que nous développerons dans la
section suivante. Une fois cette forme connue, les convexités du cristal nous aideront à mieux
comprendre les directions de croissance des dendrites.
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2.5 Forme d'équilibre d'un cristal
Nous nous proposons maintenant d'étudier la forme d'un grain de solide en équilibre
thermodynamique avec le liquide à la température T homogène, tout d'abord en 2D avec
γs`(θ) supposée connue. La forme d'équilibre d'un germe de solide isolé est celle qui minimise,
à volume constant, l'énergie libre de surface. (Nous interdisons toute déformation volumique,





où l'intégrale est calculée sur toute la surface du cristal.
Un moyen pour obtenir la forme d'équilibre est d'observer un cristal formé par une
gouttelette de liquide dans une matrice solide. L'avantage d'étudier la forme d'une gouttelette
de liquide en équilibre dans une phase solide est que les gouttelettes sont mécaniquement
stables et ne sont pas sujettes au mouvement dû à la force gravitationnelle telles que pour
des particules de solide dans du liquide. Toutefois, des gouttelettes liquides peuvent migrer
par diﬀusion dans un gradient thermique [41]. Napolitano et al. [27] ont observé que des
gouttelettes d'un alliage d'Al-Sn, prennent une forme d'équilibre légèrement non-sphérique
et en déduisent une anisotropie d'environ 1% (voir Fig. 2.3-(a)).
Pour une anisotropie faible de γs`, une manière très élégante de trouver la forme d'équi-
libre d'un cristal est le formalisme du ξ-vecteur de Cahn et Hoﬀman [4244]. En eﬀet, utiliser
les relations d'Herring 2.12 présente des impasses : Soit l'on connaît le γ-plot, mais selon
quelles directions doit-on calculer les dérivées ? Soit l'on connaît la forme d'équilibre ainsi
que les rayons de courbures principaux, mais comment revenir au γ-plot ? Ainsi Cahn et
Hoﬀman ont introduit le formalisme du ξ-vecteur, en coordonnées sphériques. Le ξ-vecteur
est déﬁni comme :
−→
ξ =









où θ et φ sont les angles azimuthal et polaire et −→n , −→θ et −→ϕ les vecteurs unitaires du système
de coordonnées sphériques. La forme d'équilibre −→r (−→n ) est alors donnée par :
−→r (−→n ) = P−→ξ (−→n ) (2.21)
où P = 2Tm/((Tm-T )L) est le facteur d'échelle. La forme d'équilibre est dorénavant associée
à l'enveloppe du ξ-plot. La ﬁgure 2.5 compare, pour un problème 2D, l'enveloppe de la forme
d'équilibre par les deux méthodes, celle à partir des formules d'Herring (γ-plot)2.12 et celle
utilisant le formalisme de Cahn et Hoﬀman (ξ-plot) et ce, pour deux diﬀérentes valeurs
d'anisotropie ε4.
La ﬁgure 2.4 représente en 3D les diﬀérentes grandeurs physiques : l'énergie interfaciale,
la raideur de l'interface (stiﬀness) et la forme d'équilibre ﬁnale du cristal calculée avec le
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Fig. 2.5: Forme d'équilibre obtenue pour deux valeurs diﬀérentes d'anisotropie ε4 et ce,
superposition des courbes selon les formalismes d'Herring (γ-plot) et celui de
Cahn et Hoﬀman (ξ-plot).
ξ-vecteur pour trois valeurs diﬀérentes de εi. Si les directions de croissances peuvent être
déduites par les maxima de la courbure de la forme d'équilibre (en rouge) équivalents aux
minimas de la raideur de l'interface (en bleu), dans ce cas on peut déduire que :
 si ε1 >0, ε2 = ε3 = 0 on a les directions de croissance 〈100〉,
 si ε1 = 0, ε2 < 0, ε3 = 0 on a les directions de croissance 〈110〉,
 si ε1 = ε2 = 0, ε3 < 0 on a les directions de croissance 〈111〉,
Dans des cas où les 3 coeﬃcients sont non-nuls, les maximas de γs` ne correspondent plus
nécessairement aux minima de la raideur.
Construction de Wulﬀ
Une construction géométrique simple, connue sous le nom de “construction de Wulﬀ [45],
permet de trouver la forme du cristal qui minimise ES (eq. 2.19). A partir de la représen-
tation polaire de l'énergie de surface OH=γs`(θ) (ﬁg. 2.6), on trace pour chaque valeur de
θ, la perpendiculaire en H au vecteur
−−→
OH. La forme d'équilibre du cristal est alors géomé-
triquement identique (similaire) à l'enveloppe intérieure de l'ensemble des perpendiculaires,
appelée encore podaire de γs`(θ). On peut cependant remarquer que la construction de Wulﬀ
donne simplement la forme du cristal, mais pas sa taille qui est une fonction de l'écart de
l'équilibre, comme pour le formalisme du ξ-vecteur. Cette construction peut être généralisée
en 3D avec les plans perpendiculaires. Dans le cas où γs` est très anisotrope et présente des
singularités (Fig. 2.7), la forme d'équilibre peut-être facetée.
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θ




Fig. 2.6: Construction de Wulﬀ
Fig. 2.7: Illustrations de la construction de Wulﬀ. (a) construction de Wulﬀ aﬁn de dé-
terminer la forme d'équilibre. (b) Inverse de la construction de Wulﬀ aﬁn de
déterminer le γ-plot [30].
2.6 Germination
L'étude de la germination est d'une importance capitale pour la compréhension du phé-
nomène de la solidiﬁcation, puisque la germination a une inﬂuence sur la structure ﬁnale du
métal solidiﬁé. En eﬀet, chaque grain grossit à partir d'un germe (particule solide) unique
et le nombre de germes qui se forment détermine la taille ﬁnale des grains. Ce processus est
tellement important que, lors de la coulée de pièces d'aluminium en usine, des aﬃneurs de
grains sont ajoutés au métal pour mieux contrôler le phénomène de germination. L'aﬃneur
de grains le plus utilisé pour l'aluminium est le diborure de titane (TiB2). Chaque particule
de TiB2 constitue le site privilégié de la formation d'un germe. Ainsi, plus la concentration
de particules de diborure de titane est grande, plus la densité de germes est élevée et plus la
taille ﬁnale des grains sera petite. La germination a donc une inﬂuence sur la microstructure
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Fig. 2.8: Evolution de la variation d'énergie libre de Gibbs qui accompagne la formation
d'un germe sphérique en fonction de son rayon.
ﬁnale de l'échantillon et sur ses propriétés mécaniques à l'état brut de coulée.
La solidiﬁcation d'une substance cristalline débute par la formation de petites zones dans
lesquelles les atomes sont disposés de façon particulière. A des températures supérieures à
la température de fusion Tm du matériau considéré, du fait de l'agitation thermique des
atomes du liquide, de tels germes peuvent certes apparaître mais ils ne sont pas stables et se
re-dissolvent rapidement. En revanche, dès que la température descend en dessous de cette
valeur Tm, la phase solide est thermodynamiquement plus stable que la phase liquide. En
d'autres termes elle possède une énergie inférieure. Cependant, la création d'une interface a
elle-même un coût énergétique. Dans le cas de l'apparition d'un germe sphérique de rayon












où ∆g désigne la diﬀérence d'énergie libre de Gibbs entre les phases liquide et solide par
unité de volume, et où γ représente l'énergie de surface solide/liquide (en J.m−2).
La courbe correspondante est tracée, dans le cas d'une température inférieure à Tm sur
la ﬁgure 2.8.
On constate qu'il existe une taille critique r∗ donnée par la relation : d(∆G)/dr = 0,
au dessus de laquelle, l'incorporation d'un nouvel atome va faire diminuer l'énergie libre du
système et le faire croître, alors qu'en dessous, le départ d'un atome fait également diminuer
cette énergie mais refond le germe critique. Seuls les germes qui ont cette taille critique
pourront donc se développer.
L'énergie d'activation ∆G∗, barrière énergétique à franchir pour que la solidiﬁcation
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Fig. 2.9: Schéma de principe de la germination hétérogène d'un germe ayant la forme
d'une calotte sphérique sur un substrat plan. L'angle θ déﬁnit la mouillabilité.
Le phénomène de germination est un processus hors équilibre qui nécessite de vaincre
l'énergie de surface ainsi créée à l'interface solide-liquide, grâce à l'énergie libre volumique
disponible. On distingue alors deux types de germination :
 germination homogène : le germe se forme directement dans un liquide sans l'aide
de particules étrangères et sans contact (pas de contenant). Ce type de germination
n'existe que très rarement dans la réalité et elle ne sera donc pas développée. En eﬀet
même dans un liquide pur, il subsistera toujours un faible pourcentage d'impuretés ;
 germination hétérogène : la présence de particules dans le liquide ou la surface du
contenant tend à éliminer la barrière énergétique (énergie d'activation) qu'un germe
doit franchir pour croître.
Si l'on suppose que le substrat sur lequel se forme le germe est plan et que le germe
adopte la forme d'une calotte sphérique (Fig. 2.9) de rayon r, il est possible de montrer que





(2 + cos θ)(1− cos θ)2
4
(2.25)
où θ est l'angle de contact du germe avec le substrat (voir ﬁg. 2.9).
On notera que f(θ) vaut 1 dans le cas où θ est égal à pi (absence totale de mouillage
entre les deux solides, ce qui ramène au cas de la germination homogène), et décroit de façon
monotone avec l'angle de mouillage. En revanche, le rayon critique r∗ du germe stable et
inchangé.
Au cours de la solidiﬁcation, on déﬁnit un taux de germination hétérogène, I qui suit
une loi de type Arrhenius [47] :







où ν0 est une fréquence liée à l'adsorption des atomes sur le germe (de l'ordre de 1020
[s−1] pour les métaux [47]), N0 est le nombre total de sites de germination hétérogène par
unité de volume et N le nombre de sites activés et kB la constante de Bolztmann.
Dans son approche de la germination hétérogène, Hunt [48] a admis que pour de faibles
surfusions : ∆G∗ht/kBT ∝ a/(∆T )2 ; où ∆T est la surfusion imposée au système et a une
constante qui va dépendre du système considéré et qui peut s'estimer comme :
a = -(∆Tht)2ln(N0x1020) où ∆Tht est la surfusion pour une nucléation hétérogène. Le taux
de germination dépend donc des conditions de refroidissement (nombre de sites déjà acti-
vés, surfusion) et des propriétés du matériau (nombre de sites de germination, surfusion de
germination).
En plus des conditions de germination, la structure des grains d'un matériau solidiﬁé est
aﬀectée par la croissance des cristaux, la plupart du temps sous forme dendritique comme
présenté dans le paragraphe suivant.
Croissance rugueuse (non facettée) et facettée
Une fois que le germe s'est formé, d'autres atomes vont s'additionner au cristal pour que
la croissance puisse continuer. Ce développement va être limité par plusieurs facteurs :
 la cinétique d'attachement des atomes à l'interface,
 la capillarité,
 la diﬀusion de masse et de chaleur, ainsi que d'autres paramètres macroscopiques
(convection).
L'importance relative de chacun de ces facteurs dépend de la substance en question et des
conditions de solidiﬁcation. Pendant la croissance, l'interface prend une structure spéciﬁque
à l'échelle atomique. Les métaux présentent un interface solide-liquide rugueux à l'échelle
atomique où les atomes peuvent facilement s'attacher (ﬁg. 2.10-a). Cela correspond à une







 α : entropie de fusion adimensionnelle [-],
 ∆Smf : entropie de fusion molaire[J/mol.K],
 R : constante des gaz parfaits [J/mol.K].
Pour les cristaux facettés, γs` est très anisotrope et les interfaces des plans cristallogra-
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Fig. 2.10: (a) : Croissance non-facettée (b) : Croissance facettée [7].
Nous ne traiterons ici que la croissance contrainte dans un gradient thermique G > 0 et
la phase de croissance pour des systèmes non-facettés.
2.7 Croissance dendritique
Les dendrites constituent la morphologie de croissance la plus fréquemment rencontrée
dans les microstructures de solidiﬁcation. Ces vingt dernières années des progrès importants
ont été réalisés pour la description quantitative de leur croissance [4951]. Le phénomène est
en eﬀet plus diﬃcile à modéliser que la croissance eutectique, à cause de la complexité de la
morphologie et de la présence d'un interface non-isotherme.
2.7.1 Front plan et stabilité
Pour G > 0 le front de solidiﬁcation n'a été considéré jusqu'à présent que comme une
surface macroscopique particulière du système solide/liquide, coïncidant avec l'isotherme.
Cette surface peut cependant adopter une morphologie diﬀérente à l'échelle de 10 ou 100
µm, en fonction des sollicitations auxquelles elle est soumise au cours de la solidiﬁcation.
Fluctuations locales de température, courant de convection dans le liquide sont autant de
perturbations qui peuvent momentanément rendre l'interface non plane. Suivant les condi-
tions imposées au système, en particulier la vitesse de solidiﬁcation et le gradient thermique,
les modiﬁcations morphologiques de l'interface pourront s'atténuer ou, au contraire, s'am-
pliﬁer naturellement. La structure du solide est alors aﬀectée par la morphologie du front.
Ainsi se forment les structures cellulaires ou dendritiques. L'évolution de la morphologie de
l'interface, avec les conditions imposées au cours de la solidiﬁcation, soulève deux questions :
 Quel est le seuil de stabilité de l'interface plane ?
 Quelle est la taille des instabilités qui se développent une fois le seuil franchi ?
Si les gradients de température et de concentration en soluté sont des facteurs déstabili-
sants, l'énergie interfaciale vis-à-vis de perturbations morphologiques est stabilisant, puisque
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celle-ci va s'opposer à la création d'une surface spéciﬁque du front plus grande. Les eﬀets
respectifs des champs thermiques et solutaux ont été, pour la première fois, identiﬁés par
Rutter et Chalmers [52] qui développèrent la notion de surfusion de constitution. Bien que
ces champs soient sensibles aux eﬀets convectifs et à leurs instabilités, les théories de la
stabilité morphologique n'ont considéré pendant longtemps que des ﬂux de chaleur et de
matière purement diﬀusifs.
Pour comprendre l'analyse faite sur la stabilité morphologique du front de solidiﬁcation,
il faut introduire brièvement la notion de surfusion constitutionnelle. Ainsi en 1953, Rutter
et Chalmers [52] observent que les cellules disparaissent quand ils augmentent le rapport
gradient thermique sur vitesse de croissance G/V .
Pour interpréter l'inﬂuence de G/V sur la stabilité du front lisse, ils font le raisonnement
thermodynamique suivant (ﬁg.2.11) : l'interface en mouvement rejette devant lui du soluté
(si k0 < 1), de telle sorte que la température d'équilibre solide-liquide locale en un point du
liquide peut devenir supérieure à la température réelle du liquide en ce même point. C'est le
cas de la zone grisée foncée de la ﬁgure 2.11. Rutter et Chalmers [52] postulent que, dans ce
cas précis, une protubérance du front de solidiﬁcation aura tendance à croître spontanément.
La même année, Tiller, Jackson, Rutter et Chalmers [53] quantiﬁent cette idée. Dans
le cas d'un transfert de soluté par diﬀusion pure dans le liquide, on aboutit à la condition
d'instabilité du plan stationnaire bien connue :






















où ∆T0 est l'intervalle de solidiﬁcation et D` est le coeﬃcient de diﬀusion dans le liquide (de
l'ordre de 3×10−9 m2/s), m est la pente du liquidus.
Dans le cas où cette condition est satisfaite, le front plan se déstabilise en cellules puis
en dendrites, objet de la section suivante.
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Fig. 2.11: (A) Diagramme de phase linéaire simpliﬁé pour un coeﬃcient de partage k0<1.
Pour un alliage binaire C0, les températures du solidus et liquidus sont repré-
sentées (les zones grisées claires représentent la phase solide) , (B) Proﬁl de
concentration C`(z) dans la phase liquide en avant du front plan croissant à
l'état stationnaire. (C) Conversion du proﬁl de concentration C`(z) en un pro-
ﬁl équivalent de température d'équilibre du liquidus. Sur cette illustration, le
gradient thermique imposé G est plus petit que le gradient de température du
liquidus équivalent mGc, créant ainsi une zone de surfusion contitutionnelle de
z=0 à z=zc (zone grisée en foncé).
2.7.2 Dendrites colonnaires
La ﬁgure 2.12 montre les diﬀérents stades de la formation d'une dendrite dont les direc-
tions suivent 〈100〉. On distingue :
 une petite région initiale, la pointe, a la forme d'un paraboloïde de révolution,
 très vite cette pointe devient instable et une perturbation d'espacement initial, λ′2, se
développe latéralement,
 les perturbations deviennent des branches secondaires,
 les branches secondaires deviennent à leur tour instables, formant éventuellement des
branches tertiaires,
 les branches secondaires (et tertiaires) évoluent sous l'eﬀet de l'énergie de surface (ma-
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Fig. 2.12: Stades de formation d'une dendrite dans la zone colonnaire : 1) pointe parabo-
lique ; 2) développement des instabilités latérales ; 3) croissance compétitive des
branches secondaires et tertiaires ; 4) maturation des branches, schéma déﬁnis-
sant également les principales caractéristiques microstructurales d'une dendrite
colonnaire : espacement primaire, λ1, espacements secondaires ﬁnal λ2, rayon
à la pointe, R, et orientation des troncs primaires par rapport au gradient
thermique, θ [7]).
turation faisant évoluer l'espacement secondaire vers une valeur ﬁnale, λ2).
Le rejet de soluté d'une pointe parabolique croissant à une vitesse V est un problème
résolu déjà en 1936 par Ivantsov [54]. On peut montrer que l'on a :
Ω = Iv(Pe) (2.33)





avec C0, la composition nominale de l'alliage et C∗` la composition du liquide à la pointe.





où R est le rayon de la pointe. Iv(Pe) est la fonction d'Ivantsov donnée par Iv(Pe) =
Pe exp(Pe) E1(Pe) où E1(Pe) est la fonction exponentielle intégrale. Ainsi à sursaturation
(ou surfusion) ﬁxée, la dendrite peut croître avec un gros rayon et une vitesse faible, ou un
petit rayon et une grande vitesse. A vitesse ﬁxée, le rayon augmente directement avec la
sursaturation, mais sans qu'un critère de croissance soit ﬁxé.
2.7.2.1 Critère de croissance
Pendant des décennies, le critère de croissance utilisé a été celui proposé par Zener, à
savoir que la croissance a lieu avec un rayon de la pointe correspondant à l'extremum de la
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Fig. 2.13: Le rayon de la pointe à la limite de stabilité morphologique, R = λs [7].
courbure donnée par la relation 2.33 ajoutée de la surfusion de courbure (éq. 2.10). Aucunes
des corrections apportées aux solutions de transport (par exemple Trivedi [55]) n'a permis
de trouver un accord entre expérience et théorie [56]. En 1977, Langer et Müller-Krumbhaar
proposaient un nouveau critère appelé “critère de stabilité marginale [49]. Ce critère a donné
un excellent accord entre les résultats expérimentaux et théoriques [5759] et a déclenché le
développement de nouvelles théories de croissance de la pointe de la dendrite [6065].
La ﬁgure 2.13 montre schématiquement la morphologie d'une pointe de dendrite en crois-
sance stationnaire avec diﬀérents rayons. La croissance, autour de la stabilité marginale,
correspond à un rayon de la sphère inscrite à la pointe qui est juste encore stable. Huanga
et Glicksman [57] ont montré que ce rayon est très proche de la condition :
R = λs (2.36)
où λs est la longueur d'onde maximale d'une perturbation d'un front plan qui croît dans
les mêmes conditions que la pointe.
Cette valeur est donnée par l'analyse de perturbation de Mullins et Sekerka [66,67]. Cette
analyse est basée sur une perturbation de l'interface :







où ε est l'amplitude de perturbation, λ sa longueur d'onde, y est parallèle à l'interface et x0
est la position du front plan stable.




























































où ks et k` sont les conductivités thermiques du solide et du liquide, Gs et G` les gradients
thermiques de température dans le solide et le liquide. La fonction entre crochets est repré-
sentée dans la Fig 2.14. Si ε˙
ε
> 0, la perturbation s'ampliﬁe, si ε˙
ε
< 0 elle s'attenue dans
le temps. On constate que des perturbations avec des faibles λ disparaissent à cause de la
stabilisation de l'énergie interfaciale (le terme w2Γ dans l'équation (2.38) devient prépondé-
rante et rend ε˙ = dε/dt négatif). Si λ est grand ε˙ devient à nouveau négatif à cause des
trop grandes distances de diﬀusion entre les perturbations. Entre les deux limites déﬁnies
par ε˙ = 0, il y a une région de longueurs d'onde des perturbations qui peuvent se développer
rapidement. La limite de stabilité du côté capillarité donne la valeur recherchée, λs, (ε˙ = 0)
lorsque la parenthèse de l'équation (2.38) est nulle. On obtient par réarrangement :
w2Γ = mGcεc − G¯ (2.43)
avec
εc = 1− 2k
[1 + [4piD`
λsV
]2]1/2 − 1 + 2k (2.44)
ou en introduisant le nombre de Péclet (éq. 2.35) :





2 − 1 + 2k (2.45)









A l'aide des équations de transport et de stabilité développées, nous pouvons maintenant
comprendre la croissance d'une pointe de dendrite. Les équations de stabilité marginale (2.37)








La combinaison de cette équation et de l'équation 2.33 aboutit à l'équation de croissance
dendritique :
V 2A+ V B +G = 0 (2.48)
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Fig. 2.14: Spectre de longueur d'onde des instabilités d'un front plan (zone grisée). λs
déﬁnit le point de stabilité marginale (cas d'un Al-4 pct pds Cu, v=0.1 cm/s,








D`[1− (1− k)Iv(Pe)] (2.50)
Cette équation peut être résolue pour un nombre de Péclet donné, ce qui donne une
vitesse de croissance qui, ensuite, permet via la déﬁnition de Pe le calcul de R. On trouve
alors C∗` (éq. 2.33) et donc la température T
∗ de la pointe :
T ∗ = T` +m(C∗` − C0) (2.51)
si l'on néglige le terme de courbure, faible en l'occurence. Comme le gradient de température
a un eﬀet négligeable pour les dendrites bien développées (ce qui n'est pas du tout le cas
pour la croissance de cellules à faible vitesse), l'équation (2.48) peut être simpliﬁée dans la




Le comportement de l'équation (2.52) est montré sur la ﬁgure 2.15 en fonction de V pour
des alliages utilisés lors de ce travail de thèse, à savoir : Al-10 pct pds Zn, Al-50 pct pds Zn
et Al-90 pct pds Zn.
Pour V<Vc, le front plan est stable et les valeurs critiques Vc pour les 3 alliages étudiés




Fig. 2.15: Graphique représentant la longueur d'onde critique λs en fonction de la vi-
tesse de solidiﬁcation, pour 3 alliages Al-Zn (Al-10 pct pds Zn, Al-50 pct pds
Zn et Al-90 pct pds Zn). La vitesse critique Vc est la limite du front plan
stable et Va correspond à la vitesse de stabilité absolue. Les paramètres utilisés
sont : Γs` = 10−7Km et D` = 3x10−9m2/s enﬁn selon chaque alliage consi-
déré : kAl−10pctpdsZn = 0.427, kAl−50pctpdsZn = 0.476, kAl−90pctpdsZn = 0.787
et GAl−10pctpdsZn = 110 [K/cm], GAl−50pctpdsZn = 90 [K/cm], GAl−90pctpdsZn
= 80 [K/cm] et mAl−10pctpdsZn = mAl−50pctpdsZn = -190.5 [K/pct pds Zn],
mAl−90pctpdsZn = -690 [K/pct pds Zn].
Composition de l'alliage Vitesse critique Vc [µm/s] Vitesse absolue Va [m/s]
Al-10 pct pds Zn 2 3
Al-50 pct pds Zn 0.7 16
Al-90 pct pds Zn 0.5 16
Tab. 2.2: Valeurs de la vitesse critique Vc à partir de laquelle le front de croissance n'est
plus plan, c'est-à-dire déstabilisé et Va vitesse absolue à partir de laquelle le
front reste stable.
Au-delà de la limite de stabilité, des cellules se forment. Leur rayon de pointe diminue
rapidement avec V selon la branche inférieure, λs(V ). Ensuite, il existe une large gamme de
vitesses de croissance dendritique avant que des cellules n'apparaissent à nouveau. Finale-
ment, au-delà de la limite de stabilité absolue, Va, le front plan devient stable à cause de la
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prédominance de la capillarité. A V> Va, des structures homogènes sans microségrégation se
forment, ce qui peut conduire à des propriétés intéressantes des surfaces traitées par laser,
par exemple.
La vitesse de stabilité absolue (Pe 1) peut être obtenue par l'équation (2.52) en sub-
stituant les approximations pour des nombres de Péclet élevés Iv(Pe) −→ 1 et εc −→ pi2kPe2 ,





∆T0 représente l'intervalle entre le liquidus et le solidus. Cette équation correspond exac-
tement à l'équation donnée par Mullins Sekerka [66]. L'on note que l'équation (2.48) permet
de calculer la croissance d'une pointe de dendrite entre la limite de stabilité constitutionnelle
et la limite de stabilité absolue.
Forme de croissance stationnaire
Ces dernières dix années, des progrés signiﬁcatifs ont été réalisés dans la mise en relation
entre grandeurs caractéristiques des microstructures et conditions de solidiﬁcation. Pour une
description plus complète sur le mécanisme et la théorie de la croissance dendritique, l'article
de Trivedi et Kurz [68] ainsi que le livre de Kurz et Fisher [7] oﬀrent une approche détaillée
et précise.
Le critère de stabilité marginale ne tient absolument pas compte de l'anisotropie, de γs`.
Or, sans anisotropie, la microstructure adopte une morphologie beaucoup plus chaotique,
car analogue aux cellules de Hélé-Shaw. Pour obtenir une morphologie dendritique, avec
une forme de pointe et une direction de croissance stable, il faut que γs` (ou la cinétique








où σ∗ est appelée constante de stabilité fonction de l'anisotropie et correspond à 1/4pi2
dans le cas de la stabilité marginale.
Ce problème est traité par la théorie de la solvabilité microscopique [6971]. Saito et
al. [72], par exemple ont calculé la dépendance de σ∗ en fonction de l'anisotropie, et Muschol
et al. [29] ont comparé les constantes de stabilité à partir de mesures expérimentales de R
et V avec les valeurs de σ∗ calculées grâce à la théorie de la solvabilité appliquée aux valeurs
de l'anisotropie de l'énergie interfaciale déterminée expérimentalement.
Nous ne présenterons pas cette théorie de solvabilité, très complexe, qui dépasse le cadre
de ce travail. Nous nous limiterons à montrer l'inﬂuence de γs` et de son anisotropie au
travers de résultats expérimentaux.
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Observations expérimentales de l'eﬀet de l'énergie interfaciale solide - liquide
sur la croissance dendritique :
De nouvelles morphologies de croissance ont été mises en évidence dans le cas de maté-
riaux possédant des propriétés interfaciales faiblement anisotropes, voire isotropes [73,74].
L'aspect des diﬀérentes morphologies dendritiques ont été mise en évidence par les ex-
périences de digitation visqueuse de E. Ben-Jacob et P. Garick [75]. Leur système d'essai
consiste en cellules composées de deux plaques de plexiglas parallèles et faiblement espacées,
entre lesquelles est placé un liquide visqueux (glycérine) ; la plaque supérieure est circulaire et
percée en son centre, aﬁn de pouvoir introduire un autre ﬂuide moins visqueux et immiscible
avec le premier.
Deux résultats expérimentaux sont présentés sur la ﬁgure 2.16. De tels résultats peuvent
être étendus au cas de la solidiﬁcation équiaxe à partir d'un liquide en surfusion. La structure
en ﬁgure 2.16-a se compose d'un ensemble de branches qui, une fois développées, forment une
enveloppe quasi circulaire, ce qui signiﬁe que la croissance est isotrope (chaque direction de
l'espace est équivalente). Une structure à branchements denses est obtenue et s'apparente à
des algues appelée structure “`seaweed. La croissance des branches se fait par division de la
pointe en deux parties équivalentes, résultant d'une opposition entre le champ de pression qui
tend à rendre l'interface irrégulière et l'énergie interfaciale qui tend au contraire à régulariser
l'interface. Le dipositif est tel que, cette croissance reste isotrope puisque, quelle que soit la
direction prise en compte, les propriétés physiques restent les mêmes.
Une anisotropie est introduite en gravant la surface d'une des plaques de ﬁnes rainures
régulièrement espacées, induisant des directions préférentielles de croisance (2.16-b). Ainsi,
on a un eﬀet capillaire induit par les rainures mais il ne faut pas négliger l'eﬀet de cinétique.
En eﬀet, la vitesse d'avancement de l'interface est proportionnelle au carré de la distance
entre les deux plaques. Ainsi, une compétition entre eﬀets capillaires et cinétiques s'instaure
en utilisant la même plaque gravée, par exemple ayant une symétrie d'ordre 6 (3 directions
à 60 deg. les unes des autres) et en faisant varier la pression de l'air injecté, en augmentant
la contribution cinétique au détriment de l'eﬀet capillaire. Ainsi :
 ﬁg.2.17-a : à faible pression d'air, on obtient un interface facetté,
 ﬁg.2.17-b : on obtient des dendrites dont les axes sont situés à 30 deg. des directions
gravées, la tension de surface dans ce cas joue un rôle prépondérant,
 ﬁg.2.17-c : structure de type “seaweed composée de branchements denses. On a alors
une compensation entre les anisotropies capillaire et cinétique,
 ﬁg.2.17-d : les dendrites se développent selon les directions gravées. Dans ce cas l'ani-
sotropie cinétique devient prépondérante.
On peut noter que la morphologie de type “seaweed peut tout de même apparaître pour un
système anisotrope dans lequel capillarité et cinétique se compensent. Ben-Jacob et Garik [75]
ont proposé que le critère de sélection pour le type de croissance qui s'eﬀectue soit celui de
la vitesse maximale. En d'autres termes, la structure ﬁnalement observée est celle qui peut
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Fig. 2.16: Morphologies obtenues lors d'une expérience de digitation visqueuse [75] : (a)
en l'absence d'anisotropie , (b) avec gravure des plaques selon les directions
verticales et horizontales.
Fig. 2.17: Evolution de la structure formée sur des plaques dont l'une est gravée selon
trois axes à 60 deg. les uns des autres, en fonction de l'augmentation de la
pression de l'air injecté [75].
croître le plus rapidement.
Un changement de directions de croissance a aussi été observé dans les matériaux orga-
niques transparents, mais liée à leurs propriétés intrinsèques et non aux conditions de bord.
Dans le système CBr4-C2Cl6, Akamatsu et al. [73] ont décrit les étapes de solidiﬁcation dirigée
d'alliages à faible anisotropie conﬁnés entre deux plaques de verre (proche d'une croissance
à deux dimensions). Quand l'alliage est solidiﬁé selon la direction [001] du système cubique,
perpendiculaire à la plaque de verre, la faible anisotropie dans le plan (001) contraint les
troncs dendritiques à croître le long de la direction [100] avec des bras secondaires selon [010]
(ﬁgure 2.18-A).
Lorsque le cristal croît de telle manière que la croissance se fasse dans le plan (111),
l'anisotropie “disparaît (système isotrope) et le solide croît sous forme de “seaweed orienté
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(ﬁgure 2.18-B). Enﬁn, lorsque la croissance se produit de nouveau dans un plan (001), mais à
une vitesse plus élevée, une morphologie doublon est observée (ﬁgure 2.18-C). La morphologie
est similaire à une dendrite qui croît selon la direction [100], avec des bras secondaires selon
[010], mais avec un canal de liquide profond séparant la dendrite en deux.
Pour de tels systèmes, la compétition entre l'anisotropie de l'énergie interfaciale et l'ani-
sotropie de l'attachement cinétique, explique la diﬀérence entre les ﬁgures 2.18A et 2.18-C.
Ces remarques restent valables pour le système NH4Cl-H2O (ﬁgure 2.18D,E,F). En augmen-
tant la supersaturation (ou la vitesse), les dendrites 〈100〉 sont tout d'abord observées, puis
des dendrites ayant des troncs selon 〈110〉 avec des bras secondaires selon 〈100〉 et ﬁnalement
des troncs 〈111〉.
En eﬀet selon le taux de sursaturation on observe :
 à faible sursaturation (ﬁg.2.18-D) : la forme de croissance pour un tel système est
une dendrite dont les troncs et bras se développent selon des directions 〈100〉. Cette
morphologie est contrôlée par l'anisotropie de la tension de surface solide/liquide. Le
chlorure d'ammonium a une structure cubique à faces centrées et, par conséquent, les
plans qui croissent le moins vite sont les plans denses {111}, pour lesquels l'énergie
interfaciale est maximale [76].
 lorsque la sursaturation augmente (ﬁg.2.18-E) on obtient une morphologie mixte. Le
tronc dendritique croît selon une direction 〈110〉 car la cinétique entre en jeu alors que
les bras secondaires, croissant plus lentement, sont toujours selon 〈100〉.
 à très forte sursaturation (ﬁg.2.18-F) : une forme 〈111〉 est observée. Chan [31] a montré
expérimentalement qu'un saut de la vitesse de solidiﬁcation existe. Or, si les protubé-
rances se développaient selon l'ordre 8, la vitesse devrait augmenter progressivement
et l'on n'observerait pas de discontinuité de la vitesse de solidiﬁcation. Ainsi l'on peut
supposer que la croissance selon la direction <111> résulte de l'anisotropie de la ciné-
tique d'attachement et non plus de celle liée à la tension de surface.
Ainsi nous remarquons qu'expérimentalement on peut obtenir des morphologies et des
directions de croissance dendritiques variées. Ces variétés de formes de croissance sont prin-
cipalement induites par une compétition entre anisotropies de l'énergie interfaciale et d'atta-
chement cinétique. L'eﬀet dû à l'anisotropie d'attachement cinétique est bien plus important
dans les organiques ou les substances à liaison ionique telles que les NH4Cl alors que dans
les alliages métalliques, elle reste négligeable à faible vitesse et l'énergie interfaciale est pré-
pondérante.
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A B C
D E F
Fig. 2.18: Diﬀérentes morphologies dendritiques observables dans les organiques :
(A,B,C) obtenues sous solidiﬁcation directionnelle entre 2 plaques de verre dans
un alliage de CBr4-C2Cl6 : (A) à faible vitesse plan (001) ; (B) à faible vitesse
plan (111) ; (C) à haute vitesse plan (001) [73]. (D,E,F) obtenues lors de la
cristallisation de NH4Cl-H2O : (D) dendrites 〈100〉 à faible supersaturation ;
(E) troncs 〈110〉 et bras 〈100〉 à plus forte supersaturation ; (F) dendrites 〈111〉
à très forte supersaturation [31].
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2.7.3 Paramètres microstructuraux des dendrites
Dans la croissance colonnaire on observe un phénomène qui n'existe pas en croissance
équiaxe isotherme : la formation des dendrites parallèles avec un espacement entre troncs,
λ1, relativement bien déﬁni (Fig. 2.12). La formation d'un tel espacement est un phénomène
diﬃcile à modéliser. Deux mécanismes diﬀérents ont été proposés :
 à partir d'un front plan qui devient instable, il se forme deux longueurs d'onde. Une
pour les perturbations initiales et l'autre, plus grande, sélectionnant les perturbations
les plus “vaillantes [59],
 lors de la croissance, les espacements du tronc primaire s'adaptent en fonction de
l'environnement. Lorsque λ1 devient trop petit, un tronc est éliminé par recouvrement
des champs de diﬀusion voisins. Lorsque λ1 devient trop grand, les bras secondaires se
développent de plus en plus avec possibilité qu'un bras tertiaire passe devant un bras
secondaire et donne ainsi naissance à un tronc.
L'espacement primaire,λ1, peut être décrit par un modèle géométrique simple, aﬁn d'en
donner un ordre de grandeur. Admettons que la géométrie d'un ellipsoïde représente l'enve-
loppe des troncs et bras (Fig. 2.19). L'ellipsoïde possède un petit rayon R qui correspond
au rayon de la pointe de la dendrite et un axe mineur, b, proportionnel à λ1. Le rayon de





avec l'axe majeur de l'ellipsoïde, a, proportionnel à l'intervalle de solidiﬁcation ∆T0 et in-
versement proportionnel au gradient de température G. En substituant b = 0.58 λ1 pour un
arrangement hexagonal des troncs et le rayon R donné par l'équation (2.55) dans l'équation






























Maturation des branches secondaires
Les branches secondaires initiées près de la pointe de la dendrite vont évoluer en cours
de croissance : d'une part elles vont croître, puisque la fraction solide évolue continûment
le long du tronc et d'autre part, les plus petites d'entre elles vont disparaître au proﬁt des
plus grosses. Ce dernier phénomène, connu sous le nom de maturation ou de mûrissement
(en anglais coarsening) des branches secondaires , est lié à l'énergie de surface du solide, qui
est d'autant plus élevée que sa courbure est grande.
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Fig. 2.19: Modèle de dendrites colonnaires pour la détermination de λ1 [7].
L'espacement entre les branches secondaires est proportionnel à la racine cubique du
temps. D'après Kattamis et Flemings [77] λ2 est déﬁni comme :








m(1− k)(C0 − Cm` )
(2.59)
où Cm` est la composition du liquide pour une fraction de solide gs=1, la plupart du temps
égal à Ceut (concentration de l'eutectique).
La valeur de M peut facilement varier d'un ordre de grandeur suivant les modèles et les
paramètres choisis. Cependant cette variation reste limitée pour λ2 vu que M est élevé à la
puissance 1/3. Dans le cas d'une solidiﬁcation directionnelle, le temps local de solidiﬁcation
est donné par :
tf =
∆T ′
| T˙ | =
∆T ′
| Gv | (2.60)
Attention, il faut noter que le ∆T de l'équation (2.56) et (2.57) déﬁnissant λ1 n'est pas le





Nous ne traiterons ici que l'eutectique régulier lamellaire, qui est celui qui se forme dans
le système Al-Zn. La croissance eutectique est caractérisée par la croissance simultanée de
deux (ou plusieurs) phases. Cette croissance peut se faire selon diﬀérentes morphologies :
lamellaire ou ﬁbreuse, régulière ou irrégulière. La première caractéristique est liée à la fraction
de phase, la deuxième à la nature des phases notamment facetée ou non.
Cette structure est conditionnée par deux phénomènes :
 diﬀusion du soluté entre les lamelles α et β (pour nous Al et Zn), qui donne une
surfusion solutale ∆Tc minimum pour un espacement minimal (voir Fig. 2.20),
 la capillarité qui a l'eﬀet inverse, i.e., qui donne une surfusion de courbure ∆Tr mini-
male pour λ1 maximal.
Historiquement Brandt [78], a écrit correctement la croissance lamellaire de la perlite,
mais son analyse ne contenait que des approximations du premier ordre, rendant celle-ci
fragile. Zener [79] a présenté une analyse basée sur de simples considérations physiques. Il
a proposé le critère de croissance à l'extremum, puis Hillert [80], Jackson et Hunt [81] ont
developpé un modèle plus rigoureux qui reproduit les relations observées expérimentalement
entre la surfusion, 4T , la vitesse de croissance,V , et l'espacement interlamellaire, λ, pour
de faibles nombres de Péclet.
Ainsi, suivant le développement de Jackson et Hunt, 4Tc peut être exprimée comme :











F (g) ≈ 0.335(gαgβ)0.65 (2.64)
mi et gi sont respectivement les pentes du liquidus et les fractions volumiques des deux















où Γi sont les coeﬃcients de Gibbs-Thomson des deux phases et θi, les angles de contact
à la jonction des trois phases (α,β,`). Comme ∆T = ∆Tc+∆Tr, l'extremum sera donné par
une dérivée nulle par rapport à λ.
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Fig. 2.20: (A) Lamelles d'eutectique α et β montrant le chemin de diﬀusion de B dans A et
inversement [7] ; (B) Surfusion totale en fonction de l'espacement interlamellaire
λ [82].












Par contre, cette analyse de Jackson et Hunt n'est plus valable aux vitesses élevées pour
deux raisons principales :
 le nombre de Péclet ne peut plus être considéré comme faible,
 la concentration du liquide à l'interface peut s'éloigner fortement de la concentration
eutectique.
2.7.5 Structures de grains
En croissance contrainte (G >0), les dendrites colonnaires issues de deux grains diﬀérents
(donc de germes diﬀérents) vont entrer en compétition. Ce phénomène, actuellement utilisé
dans la production d'aubes monocristallines pour moteurs d'avion ou turbines à gaz, est
illustré pour un alliage organique dans la ﬁgure 2.21.
Un grain dendritique se compose d'un arrangement de dendrites qui sont toutes issues du
même germe et forment un réseau interconnecté (tant que la maturation ne sépare pas des
bras de dendrites de leur tronc d'origine). Après une courte période de croissance sphérique
stable [67], le grain devient dendritique et se développe par ramiﬁcation de ses branches







Fig. 2.21: Formation de joints de grains observée in-situ, lors de la solidiﬁcation diri-
gée d'un alliage de succinonitrile - 3.61% poids acétone, dans le cas d'orienta-
tions (A) convergentes et (B) divergentes des troncs primaires des dendrites.
Dans une telle expérience de type Bridgman, la vitesse de croissance, v =
60×10−6m.s−1, et le gradient thermique G = 1.1 ± 0.1K×s−1, sont maintenus
constants. Grossissement x63 [88].
d'orientations divergentes : les troncs primaires, P , de deux grains d'orientations diﬀérentes
croissent en créant une zone ouverte de liquide dans laquelle une série de branches secon-
daires, S, s'étendent. L'une d'entre elles donne alors naissance à des branches tertiaires,
T , dont l'une deviendra à son tour primaire et sera la source de nouvelles instabilités et
bras de dendrites secondaires. De telles observations sont courantes dans les matériaux ar-
borant des structures de solidiﬁcation dendritiques (e.g., matériaux organiques [58, 8385],
inorganique [86], ou métaux [87]).
La ﬁgure 2.21-(A) illustre une situation où deux grains ont des directions 〈100〉 conver-
gentes au joint de grains. Dans ce cas, les dendrites du grain le plus désorienté par rapport





où V est la vitesse de l'isotherme liquidus et Φ l'angle entre G et 〈100〉. Les pointes de ces
dendrites butent sur les bras secondaires de celles appartenant au grain bien orienté. Le joint
de grains est donc bloqué à la direction 〈100〉 du grain bien orienté.
Il résulte d'un tel mécanisme [8993] :
 une diminution de la densité des grains au fur et à mesure que la croissance opère,
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 une texturisation de la structure avec des grains survivant à ce mécanisme de compé-
tition de croissance ayant une direction 〈100〉 proche du gradient thermique.
La littérature est assez pauvre en résultats quantitatifs de ces phénomènes. Walton et Chal-
mers [94] proposent une première étude des évolutions corrélées de la taille des grains et
de leurs orientations par rapport à la direction du gradient thermique, en se basant sur des
mesures de diﬀraction de rayons X. Ils observent également des échantillons composés de bi-
cristaux solidiﬁés de manière unidirectionnelle puis trempés aﬁn d'analyser les mécanismes
de sélection aux frontières des grains. Esaka et al. [58] réalisent le même type d'observa-
tion dans une séquence ﬁlmée de solidiﬁcation in-situ d'un alliage de succinonitrile-acétone.
Higginbotham et al. [95] examinent l'eﬃcacité de la géométrie de moules conçus à des ﬁns
de sélection d'un monograin dendritique. Ils établissent une distribution de l'orientation du
grain subsistant en sortie du sélecteur.
Ch. A. Gandin [96] et al. ont proposé une nouvelle approche de la modélisation de la for-
mation de structures de solidiﬁcation dendritiques. Cette approche est basée sur la descrip-
tion individuelle des enveloppes d'une population de grains, par une technique d'automate
cellulaire : le domaine se solidiﬁant est divisé en un réseau de cellules caractérisées par une
variable d'état. Des règles de transition décrivent alors l'évolution de ces variables au cours
du temps, de manière à reproduire les mécanismes physiques de germination et de croissance
des grains. Un modèle a été développé (méthode CAFE) permettant de reproduire les carac-
téristiques de structures des grains, rencontrées dans divers procédés de solidiﬁcation (voir
ﬁgure 2.22). En particulier, ce modèle permet de simuler les eﬀets combinés des variations
du gradient thermique et de la vitesse de solidiﬁcation et présente surtout l'avantage d'in-
tégrer plusieurs des mécanismes physiques, prévalant lors de la formation de structures de
grains dendritiques. Notamment, la cinétique de croissance et les directions préférentielles
des pointes de dendrites sont prises en compte.
Les mêmes auteurs ont été les premiers à utiliser la technique d'EBSD (Electron Back
Scattered Diﬀraction) pour caractériser la taille et la texture des grains, mais aussi pour
corroborer leurs mesures avec les simulations CAFE.
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Fig. 2.22: (A) Coupe métallographique d'une section longitudinale d'un lingot cylindrique
d'aluminium - 7% poids silicium coulé à l'aide du procédé de solidiﬁcation
unidirectionnelle, (B) Structure de grains calculée avec le modèle CAFE. [96].
2.8 Microségrégation
Pour pouvoir calculer le paramètre microstrutural λ1 déﬁni dans la section 2.7.3 par
l'équation 2.56, il faut connaitre l'intervalle de solidiﬁcation ∆T0 entre la température du
liquidus et la température à la ﬁn de la solidiﬁcation. Cette température peut être donnée
par le diagramme de phase, selon la règle des leviers. Mais cette règle n'est valable que pour
une situation d'équilibre, ce qui sous-entend un refroidissement inﬁniment lent ! Or, lors de
nos essais, la vitesse de solidiﬁcation est assez élevée (de 67µm/s à plus de 3 mm/s selon la
méthode).
Deux méthodes ont été alors proposées aﬁn de calculer la concentration du liquide (C`) en
ﬁn de solidiﬁcation : le modèle de Scheil-Gulliver et celui de Brody-Flemings. En obtenant la
valeur de C` la température de ﬁn de solidiﬁcation pourra être directement obtenue à partir
du diagramme de phase.
Modèle de Scheil-Gulliver :
Ce modèle se base sur l'hypothèse que la diﬀusion dans le solide est nulle (Ds = 0) et
que la diﬀusion dans le liquide est inﬁniment rapide (D` = ∞), mélange complet de soluté.
Le point de départ est l'équation de conservation du soluté à l'échelle d'un demi-bras de
dendrite (λ2
2














Chapitre 2. Revue bibliographique de la solidiﬁcation dendritique
Fig. 2.23: Schéma représentatif de proﬁl de concentration à l'interface solide-liquide [82].
où x∗(t) est la position de l'interface et C0 est la composition nominale.

















On peut regrouper certains termes.
dx∗
dt








En intégrant cette équation, dans le cas où le coeﬃcient de partage k est constant, on ﬁnit











Pour un diagramme de phase non-linéaire tel que celui Al-Zn, il faut utiliser la forme
incrémentale de l'équation de diﬀusion (2.72) puisque k varie. Cependant, avec le modèle de
Scheil-Gulliver, la ﬁn de la solidiﬁcation a toujours lieu pour C` −→∞, donc elle est toujours
interrompue à l'eutectique. Pour éviter ce problème, il faut avoir recours à un modèle avec
rétrodiﬀusion.
Modèle de microségrégation de type Brody-Flemings :
Le modèle de Brody-Flemings prend en compte la rétrodiﬀusion. C'est-à-dire que la
diﬀusion a également lieu dans le solide ou, en d'autres termes, que la concentration du
solide varie avec le temps.
En repartant de l'équation (2.70) mais avec Cs(x, t), il est assez aisé de montrer que la
dérivée temporelle donne dans ce cas une relation :
dx∗
dt











∣∣∣∣∗ = 0 (2.74)
où les termes :
46
2.8. Microségrégation









− x∗) correspond à la variation de soluté dans le liquide (surface 3),
 Ds ∂Cs∂x
∣∣∗ correspond à la diﬀusion du soluté à l'interface (surface 1).











∣∣∣∣∗ ≈ C∗ts − C∗(t−∆t)s∆x∗ = dC∗svdt = kdC∗`vdt (2.76)




∣∣∣∣∗ = 8Dstfλ2 x∗dC∗sdt = 2Fosx∗dC∗sdt (2.77)





En remplaçant cette équation dans l'équation 2.74, on obtient après division par λ2/2 :
dfs
dt
(C∗` − C∗s ) +
dC`
dt





Pour un diagramme de phase de type cigare, tel que celui d'un alliage Al-Zn (voir ﬁgure
2.24), on a :
















(1− fs(1− 2Fos)) = 0 (2.82)












Cette équation est à comparer avec la relation usuelle de Brody-Flemings pour k constant :













Tm étant le point de fusion du métal et Tliq la température du liquidus. A noter que
l'approximation (2.76) devient de plus en plus erronée lorsque Ds augmente. Notamment,
la loi des leviers, équivalente à Ds = ∞, est retrouvée pour Fos = 0.5 dans le modèle de
Brody-Flemings et non pour Fos = ∞. Pour remédier à ce problème, Clyne et Kurz [97] ont
proposé un coeﬃcient de Fourier artiﬁciel F ′os à partir de Fos selon l'expression :
















Moyens expérimentaux mis en oeuvre
Le but de ce chapître est de décrire, de façon détaillée, les modes d'obtention des diﬀérents
échantillons étudiés lors de ce travail de thèse, de la préparation des alliages de base, en pas-
sant par les conditions de solidiﬁcation dirigée et, pour ﬁnir, les méthodes de caractérisation
de ces échantillons.
3.1 Solidiﬁcation dirigée
Les alliages d'aluminium-zinc ont été solidiﬁés selon deux méthodes : la solidiﬁcation di-
rectionnelle (DS abréviation de l'anglais Directional Solidiﬁcation) et la solidiﬁcation Bridg-
man (BS). Ces deux méthodes permettent d'obtenir une solidiﬁcation unidirectionnelle, c'est-
à-dire dans un gradient thermique quasi-unidirectionnel, même s'il peut subsister une petite
composante de gradient thermique transverse (par exemple due à des pertes thermiques
latérales).
3.1.1 Elaboration des alliages
Chaque alliage solidiﬁé a été obtenu à partir d'aluminium pur (99.995 pct de pureté) et
de zinc pur (99.995 pct de pureté), avec les compositions suivantes : Al-05 pct pds Zn, Al-10
pct pds Zn, Al-25 pct pds Zn, Al-30 pct pds Zn, Al-35 pct pds Zn, Al-45 pct pds Zn, Al-50
pct pds Zn, Al-55 pct pds Zn, Al-65 pct pds Zn, Al-75 pct pds Zn, Al-90 pct pds Zn, Al-94
pct pds Zn, Al-96 pct pds Zn, Al-98 pct pds Zn, Al-99 pct pds Zn, Al-99.8 pct pds Zn.
Pour des raisons qui seront explicitées dans la suite du mémoire, deux alliages ternaires
ont été produits à savoir : Al-99.8 pct pds Zn - 0.2 pct pds Pb (pur à 99.999 pct) et Al-50
pct pds Zn - 1 ou 3 pct pds Ni (pur à 99.995 pct).
Alliages pour solidiﬁcation directionnelle (DS) :
Une fois les quantités exactes de chaque élément de l'alliage pesées, les éléments sont
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fondus séparément, à savoir à 750C pour l'aluminium et 450C pour le zinc. Une fois chaque
élément pur fondu, les éléments sont mélangés et l'alliage est placé dans un four à la tem-
pérature du liquidus correspondant plus 50C (Tliq + 50C) et ce, pendant 10 à 15 min. Le
tout peut ensuite être versé dans le moule dédié à l'essai DS, ce moule étant préchauﬀé à la
même température que l'alliage (voir section 3.1.2).
Alliages pour solidiﬁcation Bridgman (BS) :
Après mélange et maintien à (Tliq +50C), l'alliage est coulé dans un moule constitué de
quatre parties en cuivre vissées les unes aux autres et recouvertes, dans leurs parties internes,
d'une couche de nitrure de bore, aﬁn d'éviter toute contamination aux parois et de faciliter
le démoulage. Une fois le métal liquide coulé, la solidiﬁcation est très rapide, dû à la forte
extraction de chaleur du moule en cuivre. Le moule est ensuite dévissé, aﬁn de libérer un
lingot de forme parallépipédique de longeur 200 mm et de coté 25 mm. Ce lingot est usiné,
aﬁn d'obtenir des baguettes de longueur 200mm et de diamètre 4.9±0.1 mm.
3.1.2 Solidiﬁcation unidirectionnelle (DS)
L'installation DS, présentée sur la ﬁgure 3.1-(A), a été adaptée et améliorée à partir de
l'installation développée par Henry et al. [98].
Fig. 3.1: (A) Installation de solidiﬁcation unidirectionnelle adaptée de celle développée
par S. Henry [98], (B) Installation de solidiﬁcation Bridgman.
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Cette installation est principalement composée d'un moule en acier inoxydable, sur le
fond duquel un jet d'eau froide est projeté. Ce moule est constitué de quatre parties :
 Un cylindre latéral, dont les parois internes font un angle de 2 deg. par rapport à son axe
vertical. Cet usinage conique a été réalisé pour permettre un démoulage relativement
aisé du lingot, après solidiﬁcation. D'autre part, les parois sont recouvertes d'une ﬁne
couche d'alumine, aﬁn de réduire au maximum le transfert de chaleur et toute réaction
chimique. Sur sa partie latérale extérieure, ce moule est entouré par un cordon de
chauﬀe, permettant de préchauﬀer le moule à une température T = Tliq + 50C. Le
tout est protégé par une couche de laine de quartz, aﬁn d'isoler tout le système et de
limiter les échanges thermiques sur les parois latérales,
 Un fond plat (recouvert d'une couche d'alumine), dont l'épaisseur peut varier entre 0.5
et 5 mm, ceci dans le but de varier les conditions de refroidissement. Cette épaisseur
est de 0.8 mm dans la plupart des essais et ce fond est remplacé après chaque essai,
 Une bague, toujours en acier inoxydable, permettant de ﬁxer le fond et la partie latérale
au moyen de quatre vis, assurant ainsi l'étanchéité du dispositif. On notera que dans
le cas où un fond d'épaisseur faible (inférieure ou égale à 2 mm) est utilisé, un anneau
compensateur est ajouté, aﬁn de permettre un bon serrage. Il est impératif d'interdire
tout contact entre l'eau de refroidissement et l'aluminium liquide, faute de quoi des
projections de métal chaud, voire une explosion, pourraient survenir,
 Un couvercle supérieur percé de trous, dans lesquels des thermocouples peuvent être
insérés. Ceux-ci sont protégés par des gaines en alumine, ouvertes en leurs parties
inférieures, et par une ﬁne couche de céramique autour de la partie inférieure. Les tem-
pératures sont enregistrées avant et pendant la solidiﬁcation, avec trois thermocouples
de type K (chromel-alumel), disposés à diﬀérentes hauteurs dans le moule et connectés
à un système d'acquisition de données NetDAQ (Data Acquisition system de FLUKE
Corporation, Everett, WA). La vitesse d'acquisition peut aller jusqu'à 1000 données
par seconde. Dans notre cas, l'acquisition se fait, sur chacun des thermocouples, toutes
les 0.1 s, valeur qui correspond au temps de réponse garanti des thermocouples eux-
mêmes.
Les dimensions ﬁnales du lingot obtenu sont : un diamètre de 50 mm pour une hauteur de 100
mm. Une fois l'alliage fondu et maintenu dans un four à une température T = Tliq+50C, i.e.
peut être versé dans le moule qui a été préalablement ﬁxé sur le système de refroidissement
et préchauﬀé à la même température. Une fois le métal versé dans le moule, une dizaine de
minutes est attendue, aﬁn de calmer les mouvements de convection induits par l'introduction
du métal dans le moule. Ce laps de temps écoulé, le jet d'eau est ouvert (ﬂux de 125 L/h)
jusqu'à solidiﬁcation complète du lingot (typiquement 100 secondes pour un échantillon à la
composition Al-5 pct pds Zn). La conception de ce système de refroidissment et d'isolation
des parois du moule permet d'obtenir une solidiﬁcation unidirectionnelle avec un gradient 1-
D, selon l'axe vertical de l'échantillon. Le gradient thermique G et la vitesse d'avancement VT
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de l'isotherme liquidus sont fortement dépendants de la hauteur z de l'échantillon. Un calcul
inverse 1-D a été réalisé à partir des mesures thermiques prises par les trois thermocouples
et grâce au logiciel CALCOSOFT (Calcom ESI group, Lausanne, Switzerland) [99]. Une fois
les écarts entre données expérimentales et mesurées réduits au minimum, la température










































Fig. 3.2: Gradient thermique G et vitesse des isothermes du liquidus, VT , lors d'une soli-
diﬁcation directionnelle d'un alliage Al-5 pct pds Zn, en fonction de la hauteur
dans l'échantillon.
La ﬁgure 3.2 montre que le gradient thermique décroît graduellement de 35 K/cm à en-
viron 1 cm de la plaque constituant le fond plat à zéro au sommet du lingot. La première
valeur indique que la solidiﬁcation est fortemement directionnelle à la base du lingot, alors
que la dernière valeur montre que l'isolation au sommet est performante. La vitesse d'avan-
cement des isothermes du liquidus subit une variation de type parabolique, avec une valeur
d'environ 3 mm/s à la base, 0.5 mm/s à mi-hauteur et 1.5 mm/s au sommet du lingot.
Ce comportement non-monotone, mais plutôt parabolique, est dû à la surchauﬀe du métal
liquide de 50C et des conditions thermiques 1-D. La vitesse peut eﬀectivement augmenter
en ﬁn de solidiﬁcation, une fois la surchauﬀe éliminée. Le ﬂux de chaleur extrait peut être
également calculé. Il est maximal au début de la solidiﬁcation (12 MW.m−2), mais chute
rapidement.
Ce type d'expérience présente deux principaux inconvénients : elle ne permet pas de
régler indépendamment vitesse de solidiﬁcation et gradient thermique et est hautement ins-
tationnaire. Elle a cependant l'avantage de fournir une grande vitesse de solidiﬁcation en
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1D. Ainsi, une autre méthode de solidiﬁcation a été utilisée au cours de ce travail de thèse,
aﬁn de s'aﬀranchir de ces problèmes : la solidiﬁcation de type Bridgman.
3.1.3 Solidiﬁcation Bridgman
Le four Bridgman est composé de deux parties : une partie chaude et une partie froide
constituée d'un tube en cuivre refroidi par un circuit d'eau.
Dans ce four, utilisé par Campanella et al. [100] pour l'étude de l'aﬃnage des grains
dans les alliages à base de cuivre par brassage électromagnétique, le tube en carbure de silice
(SiC) à chauﬀage résistif permet d'atteindre des températures jusqu'à 1200C. Bien entendu,
le système d'induction utilisé par Campanella a été retiré. Le schéma global du dispositif est
présenté sur la ﬁgure 3.1-(B). Dans cette conﬁguration, le gradient thermique est compris
entre 70 et 110 K/cm, suivant la température de consigne du four et les propriétés thermiques
de l'échantillon. La vitesse de solidiﬁcation peut-être contrôlée et imposée par l'opérateur,
grâce à un système d'engrenages. Cette vitesse, pour la plupart des essais, a été ﬁxée à 4
mm/min = 67 µm/s. On peut noter que cette vitesse est 10 à 50 fois plus faible que celle
des essais DS.
Les baguettes de l'alliage considéré sont placées dans un tube céramique de diamètres
interne 5 mm et externe 8 mm et de longeur 800 mm, accroché à son sommet au système de
descente et qui peut ainsi, descendre verticalement de la zone chaude vers la zone froide grâce
à un système de poulies reliées au moteur par un ﬁlin. Une fois la température de la zone
chaude atteinte (T = Tliq + 50C), le capillaire est descendu dans le four aﬁn de refondre la
baguette, pour que le liquide épouse les parois du capillaire. Puis, le capillaire est descendu à
vitesse rapide, aﬁn d'avoir 4 à 5 cm situés dans le système de refroidissement. Le système est
alors maintenu dans cette conﬁguration durant une trentaine de minutes, aﬁn de stabiliser le
gradient thermique dans l'échantillon. La solidiﬁcation Bridgman a alors lieu à la vitesse de
descente choisie (67 µm/s). Une fois les 200 mm dans l'échantillon complètement solidiﬁés,
le capillaire est décroché et tombe dans un bain d'eau froide. Aucune atmosphère spéciﬁque
n'a été utilisée, puisque la peau d'oxyde formée à la surface de l'échantillon oﬀre une bonne
protection à l'air ambiant.
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3.2 Métallographie et Microscopie
Les échantillons produits par les trois expériences décrites à la section 3.1 sont carac-
térisés par des moyens très divers allant de l'observation directe à l'oeil (macrostructure),
jusqu'à la microscopie électronique en transmission, en passant par la microscopie optique et
électronique à balayage (microstructure, orientation cristallographique). L'objectif de cette
section est de décrire les techniques utilisées, les types de préparations correspondantes et la
nature des informations ainsi récoltées.
3.2.1 Observations métallographiques
Observations à l'échelle macroscopique
Pour la plupart des échantillons obtenus par solidiﬁcation directionnelle (DS), il est utile
de faire une observation à l'oeil nu de la structure des grains. En eﬀet, comparativement à
un échantillon Bridgman (BS), le nombre de grains présents dans un échantillon DS est bien
plus important. Typiquement 3 à 4 grains en BS et quelques centaines de grains à la base
de l'échantillon DS. De plus, une attaque macroscopique permet de voir si l'on a bien une
croissance colonnaire (et non équiaxe), ou des grains maclés (Fig. 3.3). On peut également






Fig. 3.3: Observations macroscopiques d'échantillons DS à la composition Al-35 pct pds
Zn. On observe aisément les grains colonnaires en (A) et deux morphologies
maclées en (B) (morphologies étudiées par S. Henry [98]).
Pour réaliser cette obersvation à l'oeil nu, il faut réaliser une attaque dite de “Keller,
après polissage sur disques en papier recouverts de carbure de silicium, selon la gamme
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Keller Glycerine chaude Tucker 50%
25 [ml] HNO3 à 65 pct 20 [ml] HNO3 45 [ml] HCl
15 [ml] HCl à 35 pct 20 [ml] HF 15 [ml] HNO3
10 [ml] HF concentré 60 [ml] Glycerine 15 [ml] HF
950 [ml] H2O chauﬀer jusqu'à ébullition 25 [ml] H2O
rincer à l'eau chaude
Tab. 3.1: Solutions d'attaques chimiques utilisées pour les observations métallogra-
phiques.
Struers 220, 320, 500 et 1000, correspondante à des tailles de particules abrasives de, res-
pectivement 68, 48, 30 et 18µm environ. La composition du réactif utilisé est donnée dans
le tableau 3.1. Après polissage, la surface de l'échantillon est humectée à l'aide d'un tampon
d'ouate imbibé de réactif, pendant une durée allant de 30 à 60 secondes environ, en fonction
de l'alliage et de l'intensité de l'attaque souhaitée.
Observations en microscopie optique
La préparation de la surface avant attaque chimique reste identique.
Au préalable, étant donnée la petite taille des échantillons obtenus par solidiﬁcation
Bridgman, ceux-ci doivent être enrobés pour être plus préhensibles, contrairement aux échan-
tillons DS. Les échantillons sont enrobés dans de la résine Konductomet de Buehler. Les
conditions de pression, de température et de temps utilisés sont ceux proposés dans le ma-
nuel d'utilisateur.
Pour le polissage, la séquence suivante a été appliquée : pollissage sur disques papiers
recouverts de carbure de silicium, selon la gamme Struers 220, 320, 500, 1000 et 2400,
voire 4000, par lubriﬁcation à l'eau. Pour les échantillons BS, il est suﬃsant de commencer
au papier 1000 (du fait que le tronçonnage des baguettes se fait avec un disque très peu
destructif). Les surfaces sont ensuite polies sur des draps de polissage, sur lesquels sont
appliqués des particules de diamant de diamètre 6, 1 et 1/4 µm. Pour les particules de 6 et
1 µm, le lubriﬁant utilisé est de l'éthanol alors que pour celles d'1/4 de micron, l'ethanol
absolu est préconisé. Entre chaque étape, l'échantillon est rincé à l'éthanol absolu et séché
sous un ﬂux d'air chaud. Après ces étapes, nous obtenons un état de surface poli miroir.
Pour l'observation de la microstructure, diﬀérents réactifs chimiques peuvent être utilisés
suivant ce que l'on cherche à observer. Leur composition et mode de préparation sont décrits
dans le tableau 3.1.
L'attaque de Keller permet de mettre en évidence la microstructure de l'échantillon, grâce
à la révélation des précipités ou des phases eutectiques présentes. La morphologie dendritique
peut ainsi, dans la plupart des cas, être révélée par une observation en microscopie optique.
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Cependant dans certains cas, l'attaque de Keller, même fortement diluée, n'est pas suﬃsante,
voire inutile et brûle la surface de l'échantillon.
Ainsi, aux faibles concentrations de zinc, la phase primaire est très diﬃcile à mettre en
évidence et dans ce cas l'attaque Tucker 50 pct est préconisée. De même, pour des com-
positions de zinc proches de 50 pct, une attaque à la glycérine chaude donne un meilleur
contraste. Aux hautes concentrations de zinc (entre 60 et 94 pct pds), une immersion de
1 à 2 secondes dans l'attaque Keller révèle remarquablement les lamelles d'eutectique. Par
contre, pour des alliages hyper-eutectiques, il est préférable d'utiliser une attaque HNO3
diluée (65%).
3.2.2 Coupes métallographiques successives et reconstitutions 3D
Suite aux observations métallographiques en coupe, le besoin d'observer les diﬀérentes
morphologies dendritiques en 3D s'est présenté. En premier lieu, des essais par tomogra-
phie rayons X ont été réalisés au synchrotron de Grenoble. Cette technique repose sur le
phénomène d'absorption des rayons X. Le rapport entre l'intensité initiale I0 et l'intensité




avec : µ est le coeﬃcient d'absorption du matériau proportionnel à la densité du matériau
et au numéro atomique et x la distance parcourue à travers l'échantillon . Des essais ont
été réalisés sur des alliages Al-Zn faiblement et fortement alliés. Cependant, le problème
est que lors de la solidiﬁcation, le zinc est très soluble dans l'aluminium. Ainsi, les dendrites
d'aluminium contiennent beaucoup de zinc, ce qui rend diﬃcile l'obtention d'un bon contraste
entre les dendrites et l'eutectique. Ce phénomène est illustré sur la ﬁgure 3.4.
Une première solution proposée dans le but d'accroître le contraste a été d'ajouter du
nickel. En eﬀet, le nickel est très peu soluble dans l'aluminium et oﬀre un bon contraste [102].
Malheureusement, quelques problèmes se sont présentés : un ajout de 3 pct de Ni semble trop
important, puisqu'une structure en aiguilles apparaît. Une analyse EDX montre que cette
phase correspond à l'intermétallique Al3Ni. Par ailleurs, un ajout de 1 pct de Ni modiﬁe la
structure attendue (structure seaweed au lieu de dendrites pour une concentration en Zn de
10 pct pds).
Pour pallier ces diﬃcultés, nous nous sommes orientés plutôt vers une méthode de coupes
successives (serial sectioning). Les essais ont pu être réalisés au Département de Sciences des
Matériaux et Ingénierie de Northwestern University, Evanston Chicago, Illinois (groupe du
Prof. Peter Voorhees). Cette méthode permet de prendre 20 sections par heure, espacées
les unes des autres de 1 à 20 µm. Une fois les images enregistrées sur un ordinateur, la
reconstruction 3D peut-être réalisée.
Le principe de la méthode est simple. Celui-ci repose sur des cycles d'étapes successives.
Tout d'abord un fraisage de la surface de l'échantillon, ensuite une attaque chimique pour
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A B
Fig. 3.4: Exemples d'images obtenues par tomographie rayons X d'une coupe transverse
pour (a) Al-10 pct pds Zn, (b) Al- 4 pct pds Cu [101].
révéler la microstructure, aﬁn d'avoir un bon contraste et enﬁn, une photographie de la
surface plane attaquée.
La ﬁgure 3.5 présente une vue d'ensemble du système. L'échantillon est tout d'abord
collé sur une lame de verre et ensuite placé sous l'outil de coupe en diamant du microtome.
Une couche initiale est enlevée pour éliminer toute trace de rayures dues au découpage de
l'échantillon. La séquence commence alors. Une épaisseur de 1 à 20 µm est enlevée par l'outil
de coupe diamant qui laisse une surface polie quasi-miroir. L'échantillon est ensuite translaté
à une position entre l'outil de coupe et le microscope, aﬁn de subir une attaque chimique,
un rinçage et un séchage. Il est enﬁn placé sous le microscope pour qu'une photographie
de la microstruture soit prise. Un capteur LVDT est utilisé aﬁn de connaître la position
exacte de l'échantillon relativement au microscope et pouvoir aligner de façon parfaite les
micrographies les unes par rapport aux autres (ﬁgure 3.6 A, B). Le déplacement a une
précision d'environ 1 µm selon les directions x et y. La résolution liée à la lentille objectif
dépend du grossissement. Pour un grossissement x10, la résolution est de 0.507 µm/pixel et
pour un grossissement x20, elle est de 0.2535 µm/pixel.
Ensuite, le processus recommence automatiquement : polissage, attaque, photographie. Le
seul inconvénient, avec ce type de microtome, est qu'il n'est pas adapté pour des échantillons
ferreux, puisque la lame diamant va réagir avec le fer pour former des carbures de fer.
Avant toute reconstruction 3D, une étape très lourde de mise en forme et d'amélioration
de la qualité des micrographies est nécessaire. En eﬀet, pour réaliser une reconstruction 3D
à partir des images 2D, il faut que celles-ci soient en noir et blanc (phases liquide et solide
respectivement). Grâce à Photoshop1, des“batchs sont réalisés dont :
1Adobe Photoshop CS version 8.0.1
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Système d’aspiration des déchets de 
découpe
Fig. 3.5: Vues d'ensemble du microtome de marque Reichert-Jung Polycut E [103].
 image Canvas size : aﬁn de réduire la taille de l'image et l'uniformiser (dans notre cas
3800 x 2800 pixels),
 image Mode Grayscale : mise au niveau de gris de l'image,
 ﬁlter, High pass,
 dust and Scratches (2 pixels) : élimine les “pixels isolés suspects,
 autolevel,
 ensuite, duplication de l'image originale, la copie étant binarisée en noir et blanc,
 enﬁn, par un jeu de ﬁligrane, superposition de l'image binarisée et de l'image d'origine
avec correction des défauts tels que rayures ou phases primaires trop brûlées (piqûres)
par l'attaque chimique, en modiﬁant la couleur des pixels (soit blanc ou noir).
La ﬁgure 3.7 montre la 1ère et dernière étape de nettoyage des micrographies. Le net-
toyage de chaque micrographie peut prendre de quelques secondes à quelques heures, ce qui
peut représenter un sérieux désavantage pour une telle technique.
La représentation 3D est une simple combinaison de toutes les images 2D réalignées, grâce
au ﬁchier de mesures de position (LVDT) (ﬁgure 3.6 C,D). La reconstruction, le lissage des
formes obtenues, ainsi que la visualisation 3D se fait principalement avec le logiciel IDL
(Interactive Data Language, Research System Inc.).
Le sectionneur automatique étant constitué d'un bâti et armatures en alliage d'alumi-
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Pile d’images des sections succesives
Pile des sous images des 
sections succesives réalignées
Fig. 3.6: Schéma représentatif de la procédure de sections successives. (A) L'échantillon
est translaté, de l'outil de découpe au microscope optique dans la direction y. Les
sections sont faites selon la direction z. Les deux lignes de quatre ﬂèches indiquent
le sens du mouvement de l'outil de coupe et du microscope. (B) Microscopie de
la surface. Photographie de la microstruture. Une fois l'image capturée, l'infor-
mation sur la position exacte de l'échantillon (fournie par le capteur LVDT) est
enregistrée avec la micrographie sur le disque dur. (C) L'ensemble des microgra-
phies sont réalignées, grâce aux mesures de position. (D) Finalement la forme
3D est reconstruite à partir de logiciel 3D tels que Paraview ou IDL. [103].
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A B 100µm100µm
Fig. 3.7: Comparaison entre (A) une micrographie brute et (B) une micrographie ayant
subit les étapes de nettoyage, aﬁn de reconstruire les images 3D et ce, pour un
alliage Al-55 pct pds Zn.
nium, cela rend délicate l'attaque des échantillons Al-Zn, puisque l'on attaque, par la même
occasion, le sectionneur (des projections dans le sectionneur de solutions d'attaque sont in-
évitables). Il faut alors trouver des attaques “douces ou fortement diluées. Dans le cas d'un
alliage Al-90 pct pds Zn, une solution 10 pct d'HNO3, diluée dans du méthanol a été asper-
gée sur l'échantillon et ce pendant 5 secondes ; pour un alliage Al-55 pct pds Zn une solution
10 pct HCl diluée dans du méthanol, a attaqué la surface pendant 20 secondes.
Exemples d'informations accessibles par la méthode de coupes successives :
La première information, exploitable et visuelle, est la reconstruction en 3D des micro-
structures. Par exemple, la phase solide est représentée en gris, alors que liquide est translu-
cide. On peut en déduire les fractions volumiques de chaque phase. L'interface solide-liquide
peut être représenté et associé à une courbure moyenne κ ou a une courbure de Gauss, H2,
comme montré sur la ﬁgure 3.8.
Il a été montré que l'évolution de la microstructure n'est pas seulement fonction de
la courbure moyenne, mais aussi de la courbure de Gauss [104]. Cependant, caractériser

















où R1 et R2 sont les rayons de courbure principaux.
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BA
Fig. 3.8: Interface solide-liquide d'une microscruture d'un alliage Al-15 pct pds Cu, ayant
maturé 964 minutes à 553C. L'échelle de couleur représente la courbure moyenne
à l'interface. Les deux phases (solide et liquide) sont transparentes et seuls les
interfaces sont représentés [105].
l'interface solide-liquide local par la courbure moyenne semble plus représentatif de la micro-
structure, comme nous l'avons vu dans la section 2.4. Une représentation plus quantitative
de la courbure peut-être obtenue en traçant la densité de points pour une surface ayant des
valeurs spéciﬁques et données de κ et H.
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3.3 Microscopie électronique
La microscopie électronique à balayage a été utilisée dans ce travail de thèse pour dif-
férentes caractérisations : vériﬁcation de compositions chimiques par la méthode d'EDX,
obtention de cartographie d'orientation par la méthode EBSD (de l'anglais Electron Back
Scattered Diﬀraction). La microscopie à transmission a été utilisée occasionnellement pour
observer des structures ﬁnes tel que le monotectoïde.
3.3.1 Microscopie d'orientation par diﬀraction des électrons rétro-
diﬀusés (EBSD).
La diﬀraction des électrons rétrodiﬀusés, ou EBSD (Electron Back Scattered Diﬀraction),
suscite un intérêt croissant depuis le milieu des années 1990 et les microscopes électroniques à
balayage sont de plus en plus fréquemment équipés pour détecter et exploiter ce phénomène
de diﬀraction. Le succès de la technique EBSD est lié à sa capacité à donner, à la fois,
une information cristallographique à l'échelle microscopique et une information plus globale,
grâce aux cartographies traduisant l'orientation cristalline en chaque point. A partir de ces
cartographies, il est possible de déterminer et de traiter statistiquement les désorientations
entre grains et sous-grains (avec une précision de l'ordre du degré) et de caractériser ainsi
des microstructures ou de mettre en évidence des textures locales.
Comparée à la méthode conventionnelle d'analyse cristallographique qu'est la diﬀraction
des rayons X, la technique d'EBSD dans un MEB a la particularité d'oﬀrir une analyse beau-
coup plus locale (de l'ordre du µm) ; mais elle a aussi le grand intérêt de pouvoir fournir, à
partir d'un grand nombre d'informations locales, une information globale et statistique sur
plusieurs mm2, voire plusieurs cm2 d'échantillon, soit par balayage du faisceau électronique,
soit par déplacement de l'échantillon sous le faisceau. Dans la pratique, on peut schémati-
quement séparer les applications de l'analyse EBSD en deux catégories :
 celles qui relèvent de l'analyse de phase et qui reposent sur une étude attentive et
détaillée des diagrammes de diﬀraction électronique, dont on cherche à ce qu'il soient
de la meilleure qualité possible. Ces études ne font pas appel à la cartographie EBSD
et peuvent se satisfaire d'un mode ponctuel d'acquisition des diagrammes. On utilise
alors plutôt l'EBSD comme un micro-faisceau qui nous donnera une information sur
un point précis (par exemple dans notre cas un tronc dendritique),
 celles qui reposent essentiellement sur la cartographie et dans lesquelles l'on se préoc-
cupe, en premier lieu, de l'orientation cristalline des constituants de l'échantillon, mais
aussi de leur morphologie (par exemple grains de type équiaxe ou colonnaire). Dans
ces méthodes de cartographies qui représentent la grande majorité des applications,
un facteur important à prendre en considération est le temps d'acquisition. D'un point
de vue expérimental, on aura généralement à trouver un compromis acceptable entre
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la dimension de la surface explorée, le nombre de points analysés sur cette surface
et le temps d'acquisition en chaque point. Celui-ci doit être suﬃsamment conséquent
pour que la qualité des diagrammes obtenus sur les diﬀérents constituants et zones
soit acceptable, mais il ne doit toutefois pas conduire à un temps total d'expérience
prohibitif !
Au début des années 90, les travaux menés, en particulier par David Dingley [106],
pour acquérir, numériser et exploiter automatiquement les diagrammes, ont amené l'analyse
EBSD à un niveau de performance qui justiﬁe qu'elle se répande aujourd'hui dans un nombre
croissant de laboratoires et soit le sujet de nombreux colloques et conférences.
Cette méthode d'analyse a été très largement employée durant ce travail de thèse. Celle-
ci va être présentée en détail dans les paragraphes suivants. Grâce à l'analyse de ﬁgures
de Kikuchi et à un balayage du faisceau incident automatisé, de larges surfaces peuvent
être ainsi analysées, aﬁn d'obtenir des informations sur l'orientation cristallographique des
croissances dendritiques ou seaweeds.
3.3.1.1 Principes théoriques
Principaux éléments matériels :
Les principaux éléments matériels nécessaires à la mise en oeuvre de l'analyse EBSD dans
un MEB sont :
 un faisceau focalisé d'électrons d'énergie suﬃsante (15 à 30 keV) ;
 un échantillon cristallin ayant une surface plane convenablement préparée (cet échan-
tillon peut être monocristallin ou polycristallin, monophasé ou polyphasé) ;
 un détecteur EBSD spéciﬁque, constitué principalement d'un écran ﬂuorescent sur
lequel les électrons rétrodiﬀusés forment des diagrammes et d'une caméra à bas niveau
de lumière, qui prend en temps réel l'image de ces diagrammes.
Les particularités de ces diﬀérents éléments sont les suivantes :
 en ce qui concerne le faisceau électronique, il est à noter qu'il faut transporter un cou-
rant beaucoup plus fort qu'en microscopie à balayage traditionel (typiquement 10−9 A
au lieu de 10−10A), de façon à produire sur le détecteur EBSD un signal exploitable. En
ce qui concerne l'énergie des électrons incidents, le manque de sensibilité du détecteur
à faible énergie impose en pratique qu'elle soit égale au minimum à 15 keV.
 en ce qui concerne l'échantillon, un soin particulier doit être donné à la préparation de
la surface observée, en raison du caractère assez superﬁciel de l'analyse EBSD.
 en ce qui concerne le détecteur EBSD, l'équipement le plus répandu, à ce jour, a été la
caméra de type SIT (Silicon Intensiﬁed Tube). Par contre, dans notre cas, la caméra
CCD (Coupled Charge Device) bien que moins sensible, a été utilisée, en raison de
son moindre coût et surtout d'une durée de vie supérieure. Ces types de caméras CCD
numériques se répandent de plus en plus sur le marché car elles oﬀrent des vitesses
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Fig. 3.9: Dispositif dans le MEB des éléments principaux d'un système EBSD (faisceau
électronique focalisé, échantillon incliné, détecteur latéral).
de fonctionnement bien plus élevées, ainsi que dans certaines conditions d'emploi, des
sensibilités eﬀectives supérieures à celles des caméras analogues des générations précé-
dentes.
La disposition typique des éléments principaux du système EBSD est la suivante (voir ﬁgure
3.9) :
 l'échantillon est fortement incliné par rapport au faisceau incident. En pratique, l'incli-
naison optimale est de 70 deg., ce qui correspond à un bon compromis entre l'obtention
d'une émission maximale d'électrons rétrodiﬀusés et la nécessité de limiter les eﬀets
néfastes de la rugosité résiduelle de l'échantillon,
 le diamètre typique d'un écran CCD est d'environ 40 mm à 50 mm. Il convient d'adopter
une distance de 20 à 30 mm entre l'écran et le point-source (ce qu'on appelle dans
le language des microscopistes la “distance de travail ou la “working-distance en
anglais).
Principe de formation des diagrammes EBSD :
La ﬁgure 3.10 représente schématiquement le principe de la formation des diagrammes
EBSD. Au voisinage de la surface de l'échantillon se crée une “poire de diﬀusion des élec-
trons. Cette poire de diﬀusion se comporte comme une source plus ou moins isotrope d'élec-
trons internes à l'échantillon. Sous l'eﬀet des interactions élastiques avec les atomes de la
cible, les électrons incidents sont diﬀusés dans celle-ci. Une fraction des électrons incidents
est retrodiﬀusée hors de la cible, cette fraction étant d'autant plus importante que le nombre
atomique de la cible est élevé et que l'angle d'inclinaison est grand. Avant de ressortir de
l'échantillon, une proportion minoritaire de ces électrons rétrodiﬀusés peut avoir subi une
diﬀraction des familles de plans cristallins, si la condition de Bragg :
n.λ = 2d sin(θ) (3.4)
est satisfaite. λ est la longueur d'onde associée aux électrons, n l'ordre de diﬀraction, d la
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Fig. 3.10: Principe de la formation des diagrammes EBSD. (A) Cônes de diﬀraction des
électrons ; (B) formation de bandes sur l'ecran interceptant les cônes de diﬀrac-
tions.
distance inter-réticulaire de la famille de plans considérés et θ l'angle de diﬀraction.
Pour λ et d ﬁxés, la diﬀraction s'eﬀectue donc suivant deux cônes, comme indiqué sur
la ﬁgure 3.10-A. En adoptant des valeurs typiques, telles que λ ∼ 0.6Å (ce qui correspond
à des électrons de 20keV) et d ∼ 3Å, on obtient comme valeur de l'angle de Bragg pour
n=1 : θ ∼ 10. Donc, les cônes de diﬀraction correspondants à des électrons de haute énergie
dans le MEB, sont fortement ouverts, et leur intersection, avec l'écran placé face à l'échan-
tillon, donne lieu à des lignes qui apparaissent presque droites et qui délimitent une bande.
Les bandes observées sont donc simplement la trace sur l'écran des plans diﬀractants. Le
contraste dans ces bandes est un phénomène complexe et ne peut s'expliquer que par la
théorie dynamique des électrons, qui ne sera pas abordée ici. Le point important, pour l'uti-
lisateur, est que la largeur de bande varie approximativement comme θ, c'est-à-dire à λ
constant, comme l'inverse de la distance inter-réticulaire. En d'autres termes, les bandes de
diﬀractions sont d'autant plus étroites (et aisément détectables) qu'elles correspondent à des
plans de bas indices.
Le diagramme, présenté en ﬁgure 3.11, est très facilement exploitable et peut-être qualiﬁé
de bonne qualité. Toutefois, pour observer des bandes de diﬀraction nettes, il est indispen-
sable que le faisceau d'électrons soit le plus monochromatique possible.
Préparation d'échantillons pour l'analyse EBSD :
La faible profondeur d'analyse d'échappement des électrons, qui contribuent à la for-
mation de diagrammes EBSD, impose une préparation d'échantillon adaptée. Celle-ci doit
préserver la structure cristalline de l'échantillon, au voisinage de la surface analysée, en éli-
minant le mieux possible les couches superﬁcielles oxydées ou déformées sans augmenter la
rugosité. Dans de nombreux cas on a recours comme dernière étape de préparation à un
polissage électrolytique, voire à une érosion ionique.
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Fig. 3.11: Diagramme ESBD obtenu pour un alliage Al-50 pct pds Zn à 20 keV, les bandes
de Kikuchi sont aisément observables.
composition tension (V) temps (s)
Al-05wt% Zn 30 5
Al-25wt% Zn 35 5
Al-50wt% Zn 40 5
Al-90wt% Zn 45 5
Tab. 3.2: Paramètres d'électropolissage à appliquer avant sur l'échantillon poli-miroir.
Pour les alliages d'aluminium (donc compositions hypo-eutectiques) un électropolissage a
été utilisé pour préparer les échantillons aux mesures EBSD. Il permet également de révéler la
microstructure dendritique de l'échantillon, très utile aﬁn de focaliser le faisceau d'électrons
sur une zone spéciﬁque (par exemple un tronc dendritique ou encore les lamelles d'eutec-
tique). L'électropolissage consiste à appliquer une tension électrique, grâce à une cathode, sur
l'échantillon conducteur, celui-ci servant d'anode, ce même échantillon étant plongé dans une
solution électrolytique A2 Struers, composée de 720 ml d'éthanol, 200 ml de 2-butoxyethanol
(C4H9OC2H4OH) et 80 ml d'acide perchlorique (HClO4 à 71 pct concentration). Durant le
polissage électrochimique, la solution est refroidie à une température comprise entre 0C et
20C. L'électropolissage dissout de façon préférentielle en premier lieu, les zones riches en
zinc puis celles riches en aluminium. Le tableau 3.2 regroupe les paramètres d'électropolis-
sage à appliquer pour quatre compositions. Pour l'alliage Al-50 pct pds Zn, le signal EBSD
s'est révélé meilleur suite à un polissage chimique, comme on peut l'observer sur la ﬁgure
3.12. Le polissage chimique consiste à porter à ébullition une solution de 25 ml H2SO4, 70
ml H3PO4 et5 ml HNO3 et d'y plonger l'échantillon pendant 5 à 10 secondes avant de le rin-
cer abondamment sous l'eau. Enﬁn, à titre indicatif le bombardement ionique n'est pas une




Fig. 3.12: Comparaison du signal EBSD pour deux types de préparations diﬀérentes : (A)
polissage 1 µ puis electropolissage 40V 5s , (B) polissage 1 µ, puis polissage
chimique durant 10 secondes. Les diagrammes des Kikuchi sont nettement plus
exploitables en B qu'en A.
Indexation des diagrammes EBSD :
Au début des années 90, les logiciels EBSD proposaient une indexation semi-automatique
des diagrammes sur la base de quelques bandes identiﬁées par l'utilisateur. Aujourd'hui, ce
travail est fait automatiquement grâce à des algorithmes de détection automatique des bandes
sur le diagramme numérisé. Il devient même possible d'analyser automatiquement un échan-
tillon polyphasé, à partir du moment où toutes les structures cristallines correspondantes ont
été déclarées. En général, au cours des opérations de ﬁltrage, la résolution du diagramme
(en pixels) est réduite de façon à diminuer la durée du processus de traitement. La détection
des bandes peut s'eﬀectuer par diﬀérents algorithmes, mais la transformée de Hough est
aujourd'hui l'approche la plus eﬃcace. La transformée de Hough (ﬁgure 3.13-A) consiste à
représenter une droite de l'espace (X,Y) par un point de l'espace(ρ, θ). A l'issue de cette
transformation, les diﬀérentes bandes d'un diagramme (ﬁgure 3.13-B) apparaissent comme
un ensemble de points dans l'espace de Hough (ﬁgure 3.13-C).
La position de ces ensembles de points permet de remonter à l'équation paramétrique
des lignes de Kikuchi et donc, de calculer les angles entre les plans diﬀractants dont elles
sont la trace sur l'écran. Par comparaison des valeurs trouvées avec celles disponibles dans
une table et représentatives de la structure cristalline du matériau étudié, sont déduits les
indices de Miller de chacun des plans.
Description et représentations usuelles des orientations cristallographiques :
L'information principale que fournit l'analyse EBSD, est l'orientation cristalline locale as-
sociée à une structure cristalline. Pour décrire une orientation cristallographique quelconque,
il est nécessaire de relier le référentiel de l'échantillon (Re) au référentiel du cristal (Rc). On
déﬁnit alors une relation matricielle qui lie ces deux repères par l'intermédiaire d'une ma-
67
Chapitre 3. Moyens expérimentaux mis en oeuvre
Fig. 3.13: Transformation de Hough. (A) Déﬁnition des paramètres ρ, θ ; (B) Ensemble
de 7 bandes d'un diagramme ; (C) Représentation des 7 bandes précédentes
dans l'espace de Hough.
trice de rotation g. Cette matrice de rotation peut être décrite de diﬀérentes manières en
utilisant les indices de Miller, les angles d'Euler ou le vecteur de Rodriguès [107], le plus
courant étant celle des angles d'Euler. Avec la notation de Bunge [108], (φ1,φ,φ2) sont les
angles d'Euler associés aux rotations successives qui font passer du repère Re (Xe,Ye,Ze) au
repère Rc (Xc,Yc,Zc). On a :
 φ1 est une rotation du repère cristallin Rc, autour de l'axe Zc qui déﬁnit un nouveau
repère Rc', avec une matrice de rotation :
g1 =





 φ est une rotation de ce nouveau repère cristallin Rc', autour de l'axe Xc', ce qui




0 cosφ − sinφ
0 sinφ cosφ
 (3.6)
 φ2 est une rotation de ce nouveau repère Rc, autour de l'axe Zc, ce qui conduit à un
repère ﬁnal Rc ' avec une matrice :
g3 =







Fig. 3.14: Déﬁnition des angles d'Euler selon la notation de Bunge (φ1,φ,φ2).
Ces diﬀérentes rotations et changements de repères sont représentés sur la ﬁgure 3.14. La
matrice d'orientation est le produit g = g3.g2.g1 de ces trois matrices.
g =

cosφ1 cosφ2 − sinφ1 sinφ2 cosφ sinφ1 cosφ2 + cosφ1 sinφ2 cosφ sinφ2 cosφ
− cosφ1 sinφ2 − sinφ1 cosφ2 cosφ − sinφ1 sinφ2 + cosφ1 cosφ2 cosφ cosφ2 sinφ
sinφ1 sinφ − cosφ1 sinφ cosφ

(3.8)
Pour un cristal cubique, il existe 24 triplets d'angles d'Euler équivalents, c'est-à-dire
permettant de passer d'un référentiel de l'échantillon à celui du cristal. Ils sont, en fait,
associés aux 24 permutations que l'on peut appliquer à un repère orthonormé direct, sans
changer ses directions et en le conservant direct. Le logiciel d'indexation des ﬁgures de
Kikuchi fournit un ﬁchier qui contient, pour chaque point de mesure, ses coordonnées X et
Y dans le repère de l'échantillon (l'axe Z est confondu, avec la normale à la surface balayée),
un triplet d'angles d'Euler (φ1,φ,φ2), ainsi que deux paramètres appélés IQ (Image Quality)
et MAD (Mean Angular Deviation). L'indice IQ caractérise la qualité de la ﬁgure de Kikuchi
collectée ; il est calculé à partir de mesures de contraste. Le paramètre MAD est un indicateur
de ﬁabilité entre bandes détectées et simulation, à partir de la base de données, une valeur
inférieure à 1 deg. étant acceptable pour la plupart des analyses.
A partir de ces informations, diverses représentations de la structure de grains de l'échan-
tillon peuvent être élaborées. La manière dont ont été réalisées les reconstructions de surface
sur la base des données d'orientation (microscopie d'orientation) et les représentations géomé-
triques qui ont été utilisées (projections stéréographiques) est présentée dans les paragraphes
suivants.
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1 cm
Fig. 3.15: Carte représentant l'indice de qualité de diﬀraction et ce, en niveau de gris : de
gris clair pour un bon indice de diﬀraction (diagramme de bonne qualité), à gris
foncé pour un indice de diﬀraction de mauvaise qualité (diagramme quasi-non
indexable) pour un alliage d'aluminium-zinc obtenu par solidiﬁcation dirigée.
Microscopie d'orientation :
En balayant le faisceau sur la surface ou en translatant mécaniquement celle-ci, on obtient
ainsi un ensemble de valeurs (φ1, φ, φ2)(X,Y) où (X,Y) sont les coordonnées dans la surface.
On peut alors colorier la surface de plusieurs manières :
I Couleur (RGB), avec R (red), G (green) et B (blue) proportionnels aux valeurs φ1, φ
et φ2 respectivement,
II couleur représentant la qualité d'indexation (Fig. 3.15),
III couleur identiﬁant de manière spéciﬁque une direction donnée. Cette cartographie sera
très utilisée dans ce travail en coloriant les grains avec une couleur identiﬁant l'angle
entre une direction particulière de l'échantillon, par exemple celle du gradient ther-
mique G, et une direction 〈uvw〉 (e.g 〈100〉) la plus proche (Fig. 3.17-A).
Projection stéreographique : Dans le repère Rc du cristal, toute direction [u,v,w]3
peut être représentée par sa projection stéréographique. Les directions principale de Rc
étant données par les directions 〈100〉, on construit l'intersection de la direction [u,v,w] avec
la sphère unité (Fig. 3.16). On relie alors ce point avec le pôle sud de la sphère : cette
droite coupe le plan équatorial en un point P , projection stéréographique de la direction
considérée. Cette construction peut bien sûr se faire dans le repère Re de l'échantillon à
l'aide de la matrice g.
Lorsque toutes les directions 〈uvw〉 d'une famille de plans sont considérées, on obtient la
ﬁgure de pôle 〈uvw〉 correspondante. La ﬁgure 3.17-B présente ainsi la ﬁgure de pôle 〈100〉,
obtenue pour l'ensemble des points indexés sur une coupe transverse d'un échantillon d'Al-Zn
obtenu par solidiﬁcation directionnelle. A chaque point de mesure sont associés trois points
3[u,v,w] sont les indices de Miller de la direction, supposés normalisés, i.e. (u2 + v2 + w2) = 1
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Fig. 3.16: Rappel du principe de la projection stéréographique.
de même teinte sur la projection stéréographique. La couleur de la cartographie EBSD et
des points de la ﬁgure de pôle est représentative de l'angle entre le gradient thermique G
(perpendiculaire à la ﬁgure) et la direction 〈100〉 la plus proche.
En combinant cartographies et ﬁgures de pôle, il est possible de suivre par exemple
l'évolution de la texture le long d'un échantillon de superalliage base nickel obtenu par soli-
diﬁcation dirigée (Fig. 3.18). La présence des couleurs bleue et verte dans la partie supérieure
de la zone balayée indique qu'à partir d'une certaine hauteur, pratiquement tous les grains
ont une direction 〈100〉 alignée avec le gradient thermique.
3.3.1.2 Méthodologie d'analyse des résultats
Etalonnage d'orientation :
La précision liée aux mesures EBSD est estimée à ±2 deg. sur les mesures d'orientation
(1 deg. en précision relative), alors que la résolution spatiale est d'environ 1µm pour les
conditions dans lesquelles nous travaillons. Pour minimiser les erreurs d'orientation, deux
ﬁns morceaux d'un monocristal de silicium (dont l'orientation est connue, ie. clivage du
monocristal selon la direction 〈100〉) sont collés à la laque d'argent, de part et d'autres de
l'échantillon et ce, 24h à 48h avant de le placer dans la chambre du microscope. Ils servent
ainsi d'étalon d'orientation.
Détermination de la structure de grains :
Qu'est-ce qu'un grain dans le cas de la solidiﬁcation d'un alliage Al-Zn à croissance den-
dritique ? Un grain est constitué de l'ensemble des troncs et bras dendritiques issus d'un
même centre de germination. Au cours des branchements successifs, il arrive que l'orienta-
tion cristallographique ne soit pas rigoureusement conservée, mais qu'entre deux bras den-
dritiques parallèles et consécutifs, se crée un faible angle de désorientation. On parlera alors
de sous-joint de grain. Habituellement, la valeur de 5 deg. est retenue comme désorientation
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Fig. 3.17: (A) Cartographie d'une coupe transverse près de la base d'un échantillon DS
d'aluminium-zinc (Al-25 pct pds Zn) où la couleur des grains est représentative
de l'angle entre le gradient thermique G (perpendiculaire à la ﬁgure) et la
direction 〈100〉 la plus proche ; (B) ﬁgure de pôle 〈100〉 correspondante avec le
même code de couleur .
Fig. 3.18: Cartographies représentant la texture (A) d'une coupe longitudinale et (B) de
coupes transversales (2 et 6 mm depuis la base de l'échantillon), indiquant la
désorientation par rapport à la direction 〈001〉 pour un alliage à base de Ni
obtenu par solidiﬁcation dirigée, (C) ﬁgures de pôle représentant les directions
〈001〉. On remarque que le lingot est fortement texturé selon la direction cris-




Fig. 3.19: Détermination des joints de grains, grâce au calcul eﬀectif des désorientations
entre points voisins, pour un alliage Al-55 pct pds Zn obtenu par BS : sans
tracé des joints de grains (A), avec un angle de tolérance de 5 deg. (B).
critique (2 deg. est la limite acceptable pour déterminer des sous-joints de grain, puisque la
résolution de la méthode EBSD dans notre conﬁguration est de 2 deg.) ; au-delà, la frontière
est considérée comme joint de grain à part entière. Ainsi des points voisins présentant une
désorientation inférieure à ce seuil appartiennent à un même grain.
La procédure d'identiﬁcation des grains est alors la suivante :
 on part d'un point particulier (1) et on balaye l'ensemble de ses voisins (au nombre
de 8 dans le cas de notre réseau cubique). Ceux dont l'orientation diﬀère de celle du
point 1 d'un angle inférieur à la tolérance sont considérés comme appartenant au même
grain. Ils sont indicés 2.
 on détermine ensuite parmi les “nouveaux voisins (c'est-à-dire diﬀérents du point 1)
des points indicés 2, ceux qui satisfont au critère de seuil. Et on continue par récurrence
l'identiﬁcation de tous les pixels appartenant au même grain que le pixel source (1).
Grâce au calcul complet des angles de désorientation, on peut représenter les frontières
entre grains (ﬁgure 3.19 : calcul eﬀectué, pour des raisons de clarté, après la procédure de
ﬁltrage décrite dans le paragraphe suivant). On peut tout à fait tracer des frontières qui
correspondent à des angles de tolérance inférieurs à 5 deg. : l'on met ainsi en évidence les
sous-joints de grains. Mais, comme nous l'avons expliqué auparavant, prendre un angle de
tolérance inférieur à 3 deg. ou 2 deg. n'est pas judicieux, car la résolution de la technique
EBSD dans notre conﬁguration est de 2 deg..
Filtrage de la cartographie :
Parfois, les cartographies EBSD présentent de nombreux points atypiques, soit une orien-
tation “parasite (orientation d'un pixel diﬀérent de ses voisins ayant une même orientation)
ou tout simplement un pixel non indexé. Le logiciel d'indexation HKL Channel5 permet de
ﬁltrer et améliorer la qualité des cartographies. Pour chaque pas de scan du faisceau d'élec-
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tron, le logiciel associe un pixel, comme montré sur la cartographie de la ﬁgure 3.20(A) et,
pour chaque pixel, un triplet d'Euler est associé (donc une orientation).
Tout d'abord, un premier ﬁltrage peut-être fait sur toute la cartographie, aﬁn d'éliminer
toutes les indexations parasites, c'est-à-dire, si un pixel est indexé avec une certaine orienta-
tion alors que ses 8 voisins sont d'une orientation diﬀérente mais identique entre eux. Dans
ce cas le pixel parasite sera indexé avec la même orientation que ses voisins.
Ensuite, lorsque un point n'est pas indexé, le logiciel scrute les 8 voisins au pixel non-
indéxé. Si ses 8 voisins ont une même orientation, le pixel non-indexé a une forte probabilité
d'avoir la même orientation (cas présenté sur la ﬁgure 3.20(B)). Dans la plupart des cas,
la principale raison d'un pixel non-indexé (i.e. d'une mauvaise indexation) est dûe à la
traversée d'un joint de grain. Sur une telle frontière, les lignes de Kikuchi en provenance de
deux cristaux situés de part et d'autre se superposent : il est possible que la ﬁgure résultante
soit alors indexée comme formée par une troisième orientation. On peut alors obtenir des
alignements de points non indexés, correspondant alors au joint de grain. De même, parfois
on peut avoir des recouvrements de lignes de Kikuchi lorsque la structure présente une taille
de grain très ﬁne. Dans ce cas là on récolte les informations de deux grains voisins.
Dans le cas où les 8 voisins n'ont pas la même orientation, l'on peut imposer au logiciel
de choisir l'orientation majoritaire des voisins, c'est-à-dire des 7, 6, 5, ..., mais il faut bien sûr
ﬁxer une limite. En eﬀet, imposer une orientation à un pixel, car ses 3 voisins en possèdent
une en commun paraît ne pas être un bon critère. Par exemple, dans cas de la ﬁgure 3.20(C),
si l'on ﬁxe un critère supérieur ou égal à 6, le pixel restera non indexé, si celui-ci est imposé
à 5, le pixel sera indéxé en rouge (puisque ce pixel est entouré de cinq pixels rouges et trois
bleus). Ainsi pour chaque point non-indexé :
 s'il existe parmi ses voisins, une majorité de points parasites, le point initial reste
inchangé,
 si au contraire, une orientation est complètement majoritaire, il se voit attribuer cette
orientation,
 enﬁn, s'il y a une majorité de bons points indexés, mais plusieurs orientations repré-
sentées, on impose l'orientation la plus représentée parmi ceux-ci, en s'imposant une
limite (par exemple 6 voisins de même orientation, sinon on laisse le pixel non indéxé).
La ﬁgure 3.21 montre l'eﬀet de la procédure de ﬁltrage sur une image d'orientation et la
ﬁgure de pôle 〈100〉 d'un échantillon Al-55 pct pds Zn solidiﬁé directionnellement. On peut







Fig. 3.20: Explication de la procédure de ﬁltrage de carte d'orientation. (A) Indexation
d'une zone par 16 pixels , (B) cas où un pixel n'est pas indexé (en noir) entouré
de pixels indexés tous de la même orientation ,(C) cas où un pixel n'est pas
indexé (en noir) entouré de 5 pixels d'une orientation et 3 d'une autre.
A
B
Fig. 3.21: Comparaison entre 2 cartes sur un alliage Al-55 pct pds Zn obtenu par solidiﬁ-
cation BS dont l'une : (A) obtenue directement après indexation par le logiciel
d'EBSD, les points blancs correspondent aux pixels non indexés (5 pct au to-
tal) et l'autre (B) après la procédure de nettoyage des cartes explicitée dans le
paragraphe “ﬁltrage de la cartographie.
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3.4 Microscopie électronique à transmission.
La Microscopie Electronique en Transmission (MET ou TEM en anglais pour Transmis-
sion Electron Microscopy) a été utilisée à des échelles pour lesquelles le pouvoir de résolu-
tion du microscope à balayage s'est avéré insuﬃsant. En eﬀet, pour certaines compositions
proches de l'eutectique, les diagrammes EBSD sont inexploitables malgré une préparation
minutieuse. La technique par microscopie MET a pu fournir des informations précieuses,
quant à la structure des troncs dendritiques et des lamelles d'eutectique. De plus, la spec-
trométrie des pertes d'énergie des électrons a été appliquée à la détermination de proﬁls de
concentration de solution solide, à travers les troncs dendritiques et les lamelles eutectiques,
voire monotectoïdes.
La microscopie électronique en transmission diﬀère de la microscopie optique dans le sens
où des électrons sont utilisés à la place des photons. Un système de lentilles magnétiques
permet de dévier et de focaliser le faisceau d'électrons sur un échantillon extrêmement ﬁn.
L'image (ou cliché de diﬀraction) obtenue peut être vue sur un écran ﬂuorescent, enregistrée
sur un ﬁlm photographique ou bien détectée par un capteur CCD.
Le microscope électronique en transmission a deux principaux modes de fonction suivant
que l'on obtient une image ou un cliché de diﬀraction :
 mode image : Suivant l'épaisseur, la densité ou la nature chimique de l'échantillon,
les électrons sont plus ou moins absorbés. En plaçant le détecteur dans le plan image,
on peut, observer une image de la zone irradiée, comme montré sur la ﬁgure 3.22(A),
 mode diﬀraction : ce mode utilise le comportement ondulatoire des électrons. Ceux-
ci sont diﬀractés sur les plans cristallographiques de l'échantillon pour donner des spots
analogues à la diﬀraction de Laue en rayon X (voir la ﬁgure 3.22(B)).
Préparation des échantillons : la préparation des échantillons pour une observation au
microscope électronique en transmission est une phase très importante. C'est elle qui déter-
minera en partie la qualité des résultats obtenus. Le faisceau d'électrons devant traverser
l'échantillon, son épaisseur doit être idéalement de l'ordre de quelques dizaines de nano-
mètres. En métallurgie, elle s'obtient par un découpage minutieux (par exemple avec une
scie à ﬁl diamanté), puis un amincissement. La technique la plus courante consiste, en phase
ﬁnale, à faire un cratère avec un faisceau d'ions (amincisseur ionique) ou par fraisage, jusqu'à
obtenir un trou dans la lame. On regarde alors les bords minces du trou. Plus recemment,
on peut aussi découper directement une lame mince grâce à un FIB (Focused Ion Beam).
Enﬁn, l'analyse chimique par spectrométrie des pertes d'énergie des électrons est basée sur
le principe suivant : lors de la traversée de l'échantillon, certains électrons incidents subissent
des collisions inélastiques et perdent une partie de leur énergie. Cette perte peut être due à
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Fig. 3.22: Image MET d'un monotectoïde dans la phase primaire d'une dendrite d'Al (A)
et le diagramme de diﬀraction associé à cette zone (B).
l'ionisation de couches électroniques (elle est alors comprise entre quelques dizaines d'eV et
plusieurs dizaines de keV pour les éléments les plus lourds), à des excitations électroniques
(création de paires électrons-trous, transitions inter-bandes...) ou à l'excitation de phonons
(très faible perte, mais événements nombreux). A la sortie de l'échantillon, les électrons sont
dispersés selon leur énergie, par un ou plusieurs prismes magnétiques et sont collectés par
un dispositif approprié tel qu'un détecteur CCD. L'analyse du spectre obtenu permet de






Dans ce chapitre, nous présenterons les résultats expérimentaux obtenus au cours de cette
thèse. Pour des questions d'eﬃcacité, ils sont organisés suivant les publications qui ont été
faites sur ce sujet, à savoir :
 Section 4.1 : directions de croissance [5],
 Section 4.2 : dendrites pour des compositions hypo- et hyper- eutectiques [110],
 Section 4.3 : évolution de la texture et mécanismes de compétition de croissance [111],
 Section 4.4 : structure seaweed et reconstruction 3D (article à soumettre).
4.1 Directions de croissance
4.1.1 Microstructure - métallographie - EBSD
Si l'on commence par la plus haute teneur en zinc pour laquelle les dendrites sont les plus
clairement observables, la ﬁgure 4.1 montre deux dendrites colonnaires observées dans des
coupes longitudinales d'échantillons DS d'un alliage 75 pct pds zinc (b) et 90 pct pds zinc
(c). Le gradient thermique, G, est indiqué par une ﬂèche. Particulièrement observable pour
la dendrite d'Al-90 pct pds Zn (ﬁgure 4.1-c), le tronc primaire et ses bras secondaires sont
clairement à 60 deg. dans le plan d'observation. Le tronc primaire est étendu sur plus de 600
µm dans cette section et certains des bras secondaires ne sont plus rattachés au tronc primaire
dans la partie haute de la section, alors que cela n'est pas le cas dans la partie inférieure.
Ceci indique que le plan de coupe n'est pas parfaitement parallèle au tronc primaire et
qu'il subsiste une légère déviation, cependant une telle dendrite correspond à nos critères
d'alignement avec le gradient thermique aﬁn de déterminer l'orientation cristallographique
de la croissance dendritique.
La mesure EBSD nous indique que la direction cristallographique de croissance est de
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(a) (b) (c) (d)
Fig. 4.1: Dendrites observées en coupes longitudinales pour des échantillons obtenus par
solidiﬁcation directionnelle (DS), aux compositions Al-75 pct pds Zn (a) et Al-90
pct pds Zn (c). Figures de pôles 〈110〉 (a) et (d) correspondant aux micrographies
(b) et (c), respectivement, avec les axes des ﬁgures de pôle identiques à celles des
micrographies (normal n à la surface au centre de la ﬁgure de pôle et gradient
thermique selon l'axe X0).
type 〈110〉 pour le tronc ainsi que pour les bras secondaires dendritiques, tel que montré sur
la ﬁgure de pôle correspondant à la métallographie (ﬁgure 4.1-d). Sur cette ﬁgure, la normale
à la coupe longitudinale se trouve au centre de la ﬁgure de pôle, alors que l'axe vertical (noté
X0) correspond à la direction du gradient thermique (comme indiqué sur la micrographie).
La même orientation cristallographique a été obtenue pour les dendrites dans l'alliage Al-75
pct pds Zn (ﬁgure 4.1-(a),(b)), malgré que, dans ce cas, la dendrite n'est pas aussi clairement
visible que pour l'alliage Al-90 pct pds Zn. Ces valeurs sont indiquées dans le tableau 4.1,
qui récapitule les directions de croissance dendritiques pour des échantillons DS et BS en
fonction de la composition nominale de l'alliage, C0, et la composition du premier solide
formé, kC0 (si on néglige l'eﬀet de la surfusion au niveau de la pointe dendritique).
La ﬁgure 4.2 montre deux dendrites issues d'un même grain obtenu après la solidiﬁcation
d'un Al-90 pct pds Zn par solidiﬁcation Bridgman. Leur structure est très similaire à celle
obtenue pour un échantillon DS (ﬁgure 4.1-c), avec les bras secondaires à 60 deg. par rapport
au tronc primaire. L'espacement entre les bras secondaires, pour des échantillons issus de
solidiﬁcation DS et BS, n'est pas foncièrement diﬀérent (environ 13 et 10 µm, respective-
ment), malgré les diﬀérences de conditions de refroidissement. Cependant, à mi-hauteur de
l'échantillon DS (ﬁgure 3.2), le gradient thermique est 30 fois moins important que dans
le four Bridgman, alors que la vitesse de solidiﬁcation est 8 fois plus importante. Ainsi, le
taux de refroidissement GvT , est 2.5 fois plus lent dans l'échantillon DS, donnant un facteur
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C0 pct poids kC0 pct poids <hkl> DS <hkl> BS φ (Deg)
05 2.10 〈100〉 0
10 4.27 〈100〉 〈100〉 0
25 11.15 〈100〉 〈100〉 0
30 13.56 〈310〉 mean
〈410〉 16.2
35 16.04 〈210〉 26.6
45 21.16 〈740〉 29.8
50 23.81 〈320〉 〈320〉 33.7
55 32.42 〈110〉 45
75 39.67 〈110〉 〈110〉 45
90 70.89 〈110〉 〈110〉 45
Tab. 4.1: Directions de croissance 〈hkl〉 observées dans des échantillons obtenus par soli-
diﬁcation DS et BS en fonction de la composition nominale, C0, et de la com-
position du premier solide formé, kC0.
(2.5)
1
3 = 1.36 dans la loi de maturation, en accord avec les observations réalisées.
Plus intéressante est l'observation des directions de croissance d'un grain équiaxe, dans
un échantillon obtenu par solidiﬁcation Bridgman, pour un alliage Al-90 pct pds Zn (ﬁgure
4.2-b). Ce grain a un plan (111) quasi parallèle à la coupe longitudinale de la micrographie,
malgré le fait que le gradient thermique est contenu dans ce plan : les 6 bras 〈110〉 sont très
bien déﬁnis et ne montrent aucun signe de rotation. Cette observation indique qu'il existe
une forte anisotropie le long de ces directions pour un tel échantillon. Notons que les bras qui
croissent dans une direction opposée au gradient G, bien que leur surfusion soit plus impor-
tante, sont plus courts que ceux qui croissent dans la direction du gradient. Comme analysée
dans les références [112] et [113], cette diﬀérence de croissance est due à la limite imposée
par l'avancement du front colonnaire (ou par la germination des grains précédents). Dans
tous les cas, ces 6 bras 〈110〉 ne croissent pas à la même vitesse. Si l'on considère également
la diﬀérence d'ordre de vitesse de croissance entre les échantillons DS et BS (ﬁgures 4.1-c et
4.2-a), il apparaît que les dendrites croissent selon les directions 〈110〉, indépendamment des
conditions de croissance imposées. On peut déjà entrevoir une explication au changement de
direction de croissance comme étant dû à l'évolution de l'anisotropie de l'énergie interfaciale
et non pas à une compétition entre celle-ci et l'anisotropie de la cinétique d'attachement,
contrairement à certaines transitions observées dans des systèmes non-métalliques [31]. Par
contre, à plus haute vitesse (typiquement 0.1 à 1 m/s), la contribution de la cinétique d'at-
tachement ne pourrait plus être négligée et son anisotropie doit alors entrer en compétition
avec celle liée à l'énergie interfaciale.
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(a) (b)
Fig. 4.2: Dendrites observées en coupes longitudinales pour des échantillons obtenus par
solidiﬁcation Bridgman (BS), avec la composition Al-90 pct pds Zn : (a) grain
colonnaire,(b) grain équiaxe ayant un plan (111) parallèle au gradient thermique.
En diminuant la concentration en zinc, les directions de croissance sont beaucoup moins
visibles en raison de la diﬃculté de révéler la microstructure par attaque chimique. Dans
un échantillon Al-50 pct pds Zn obtenu par DS (ﬁgure 4.3-c), la structure dendritique a été
observée par microscopie électronique à balayage (MEB), au lieu de la microscopie optique
(MO) qui ne fournissait pas un contraste suﬃsant. Malgré le faible constraste, le tronc
primaire peut-être clairement distingué et est parallèle au plan de coupe. Les directions de
croissance des bras secondaires ne sont pas si bien déﬁnies, mais ont pu être déterminées
comme formant un angle avec le tronc primaire compris entre 60 et 62 deg. pour la partie
droite de la dendrite et de 70 à 74 deg. pour la partie gauche. L'analyse EBSD (ﬁgure
4.3-d) nous indique que la direction de croissance du bras primaire et des bras secondaires
est proche de la direction cristallographique〈320〉 (i.e un angle φ entre le tronc primaire et
la direction 〈100〉 égal à 33.7 deg.). Cette valeur correspond à celle déjà observée dans les
revêtements d'Al-Zn étudiés par Sémoroz et al. [14]. Avec une telle morphologie, 24 directions
de croissance sont possibles. Dans le cas présent, la coupe métallographique correspond
approximativement à un plan (233), tel qu'indiqué sur la ﬁgure de pôle de la ﬁgure (4.3-d).
Dans cette coupe, un tronc [320] peut avoir quatre bras secondaires “actifs : sur la droite
du tronc primaire, un bras [320] dans le plan de la micrographie à 46 deg. du tronc primaire
et un bras [203] croissant à environ 17.2 deg. en retrait du plan de section et à 62.5 deg.
du tronc primaire et, enﬁn, à gauche du tronc primaire, des bras [023] et [032] croissant
chacun à ±10.2 deg. en retrait du plan de la section et à 72.1 et 62.5 deg. par rapport au
tronc primaire, respectivement. Deux de ces valeurs sont en accord avec celles mesurées sur
la micrographie.
Observons maintenant la morphologie et les directions de croissance dendritiques pour
un alliage à plus faible teneur en zinc, à savoir un Al-10 pct pds Zn (ﬁgure 4.3-b). Le tronc
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(a) (b) (c) (d)
Fig. 4.3: Dendrites observées en coupes longitudinales pour des échantillons obtenus par
solidiﬁcation Bridgman (BS) à la composition Al-10 pct pds Zn (b) et Al-50 pct
pds Zn obtenus par solidiﬁcation directionnelle (DS)(c). Figures de pôles 〈100〉
(a) et 〈320〉 (d) correspondant aux micrographies (b) et (c), respectivement avec
les axes des ﬁgures de pôle identiques à celles des micrographies (normal n à la
surface au centre de la ﬁgure de pôle et gradient thermique selon l'axe X0).
primaire et ses bras secondaires, comme attendu pour un alliage régulier cfc, sont situés à
90 deg. les uns des autres . La ﬁgure de pôle correspondante (ﬁgure 4.3-a) conﬁrme que les
directions de croissance eﬀectives sont les directions 〈100〉 conventionnelles.
Les valeurs des diﬀérentes directions de croissance sont reportées dans le tableau 4.1,
ainsi que l'angle φ mesuré pour des échantillons DS et BS et la direction cristallographique
la plus proche.
De ces mesures, on peut conclure, tout comme l'avait analysé Karma [38] et conﬁrmant
ainsi les observations préliminaires de Henry et al. [98] et de Sémoroz et al. [14], que la
faible anisotropie de l'énergie interfaciale γs` de l'aluminium change selon la teneur en zinc
de l'alliage. De par cette variation, on a observé durant ce travail de thèse que les dendrites
croissent selon les directions 〈100〉 jusqu'à une teneur en zinc de 25 pct pds. Au delà, la
direction de croissance évolue jusqu'à atteindre à haute teneur, C0>60 pct pds Zn, une
direction 〈110〉 et ce, tout en restant dans un plan (001). Une transition se produit alors entre
ces deux directions cristallographiques, appelée : “Transition de l'Orientation Dendritique
(TOD, ou encore Dendrite Orientation Transition DOT en anglais). Cette transition est
caractérisée et détaillée dans le paragraphe suivant.
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4.1.2 Transition de l'Orientation Dendritique TOD
Ainsi, une transition de la direction de croissance dendritique est observée dans les alliages
Al-Zn. La ﬁgure 4.4 montre un graphique représentant la variation de l'angle φ (angle entre la
direction 〈hk0〉 des dendrites et la direction 〈100〉) en fonction de la concentration nominale
en zinc de l'alliage. La concentration nominale C0 est reportée sur l'échelle du bas alors
que celle du haut indique la composition du premier solide formé, approximée par kC0. Les
résultats des échantillons DS et BS sont respectivement représentés par des carrés et des
cercles vides.
Si l'on se réfère à l'échelle du bas selon C0, la transition de l'orientation de la croissance
dendritique est progressive mais lente, de 25 à 60 pct poids de Zn. Par contre, s'il l'on se réfère
à l'échelle kC0, cette transition est plus abrupte : de 10 à environ 30 pct. La courbe continue
reproduisant cette transition a été obtenue à partir de l'équation (2.18), en considérant qu'il
existe une dépendance linéaire pour les deux fonctions η4 et η8, selon la concentration en
zinc. En considérant les valeurs expérimentales mesurées par Napolitano et al. [26,27] comme
références de base pour l'anisotropie de l'énergie interfaciale de l'aluminium pur, les valeurs
de η4(0) et η8(0) ont été prises respectivement à 0.3 et 0. En eﬀet, Napolitano et al. ont
mesuré une anisotropie de 1 pct pour ε4 en considérant ε6 et ε8 nuls.
Dans un plan (001), la raideur (γs` + γs`′′) devient (1 - 15ε4 cos(4φ)), i.e., l'anisotropie est
multipliée par un facteur 15 dans ce plan. Considérons ensuite l'anisotropie selon l'angle θ et
la symétrie du terme de quatrième ordre. L'anisotropie de la raideur moyenne de l'aluminium
pur devient alors égale à 30 pct. Ainsi les expressions ﬁnales pour η4 et η8 sont :
η4(C0) = −0.3 + α4.C0 (4.1)
et
η8(C0) = α8.C0 (4.2)
Les pentes des équations de η4 et η8 peuvent être facilement déduites des concentrations,
C0,1 = 25 pct pds Zn et C0,2 = 58 pct poids zinc, valeurs où les dendrites commencent à
dévier de 〈100〉 (début de la transition donné par η4/η8 = -4) et croissant selon 〈110〉 (ﬁn
de la transition donnée par η4/η8 = +4). La courbe continue sur la ﬁgure 4.4 a été obtenue
pour des valeurs de α4 = 0.873 et α8 = 0.082 pct pds−1. Il est intéressant de noter que ces
deux paramètres aussi simples qu'ils paraissent, sont suﬃsants à eux seuls pour reproduire
la variation des directions de croissance, i.e, pour 25 pct pds Zn < C0 < 60 pct pds Zn.
Finalement, il peut être intéressant de regarder la microstructure au début et à la ﬁn de
la transition. Quand η4/η8 = -4 et +4, le minimum de la raideur est obtenu respectivement
pour φ = 0 et 45 deg.
La pente de la raideur (Eq. 2.16) est nulle mais, comme montré sur la Figure 4.5, ces
minima deviennent des maxima pour des valeurs de η4/η8 juste inférieures ou respectivement
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Fig. 4.4: Angle entre la direction 〈100〉 et la direction de croissance des dendrites d'Al-
Zn en fonction de la concentration nominale, C0, de Zn. La concentration de
premier solide formé, kC0, est aussi indiquée sur l'échelle supérieure. Les cercles
et carrés vides correspondent, respectivement, aux échantillons BS et DS. Les
deux rectangles proches des compositons 25 et 60 pct pds Zn, correspondent aux
concentrations pour lesquelles on observe des structures de type seaweed (cercles
et carrés pleins).
supérieures.
Cela signiﬁe que la dérivée de la raideur (i.e la dérivée de l'eq. 2.16) est nulle pour ces deux
valeurs particulières de η4/η8. Ainsi, on peut s'attendre à ce que la microstructure croisse
le long de ces minima (respectivement 〈100〉 et 〈110〉), mais avec une faible contrainte. En
d'autres termes, aux concentrations où la transition commence et ﬁnit, les convexités de la
forme d'équilibre doivent rester présentes le long de ces directions correspondantes, mais leurs
dérivées spaciales locales diminuent d'un ordre de grandeur. On peut noter que l'anisotropie
de la raideur pour une concentration C0 = 25 pct pds (début de la transition) est bien plus
faible que pour une concentration autour de 60 pct pds zinc (ﬁn de la transition).
La ﬁgure 4.6-a montre les microstructures obtenues pour un échantillon BS à une com-
position légèrement supérieure au début de la transition (Al-35 pct pds Zn). Comme on
peut le voir, une direction dendritique ne peut pas être identiﬁée : on ne voit pas de bras
primaires et secondaires bien déﬁnis et la structure semble proche d'une structure sous forme
d'“algues (seaweed en anglais). Cependant, cette structure croît selon une direction préfé-
rentielle, comme on peut le vériﬁer sur la ﬁgure 4.7-a. En eﬀet, on peut observer que la
structure globale de l'échantillon est faite de grains ﬁns dans leur dimension transverse et
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Fig. 4.5: Variation angulaire de la raideur (stiﬀness) moyenne, S(φ), dans un plan (001)
pour diﬀérentes concentrations de zinc indiquées sur la courbe. Les paramètres
η4 et η8 apparaissant dans l'équation 2.16 ont été implémentés dans l'équation
(2.18). Pour C0 ≤ 25 pct pds Zn (η4/η8 ≤ −4) et C0 ≥ 58 pct pds Zn (η4/η8 ≥
+4), le minimum apparaît pour φ= 0 et φ= 45 deg, respectivement. Quand C0
est légèrement supérieur à 25 pct pds Zn ou inférieur à 58 pct pds Zn, ces minima
deviennent des maxima locaux.
que la densité évolue avec la distance au refroidisseur.
Cette observation a déjà été faite pour des dendrites 〈110〉 dans des alliages Al-Mg [2],
contrastant avec la compétition qui se produit normalement pour des échantillons dendri-
tiques de type 〈100〉 [4]. La carte de texture EBSD de la ﬁgure 4.7-b nous indique une
relative faible compétition entre les grains. Cependant, après une certaine distance, la tex-
ture des grains n'est plus aléatoire. Sur cette ﬁgure, l'échelle de couleurs correspond à la
désorientation entre le gradient thermique G (vertical) et la direction 〈210〉 la plus proche de
chaque grain. Comme on peut le remarquer, la couleur dominante des grains est le bleu ou
le vert, indiquant que la plupart des grains ont une direction 〈210〉 à 6 ou 8 deg. du gradient
thermique1.
Cependant, la microstructure ne correspond pas à des seaweeds orientées aléatoirement
et sont plus proches des structures de doublons orientés observés par Akamatsu et al. [73]
1Le fait que les directions 〈210〉 ne soient pas précisément alignées avec le gradient thermique G est induit
par l'angle azimuthal φ. Comme montré en exemple dans la référence [4], la probabilité d'avoir une direction
〈hkl〉 alignée le long d'une direction varie selon un sin (θ) pour des petites valeurs de θ. La sélection des
grains durant la croissance colonnaire élimine les grains ayant une valeur de θ élevée entre la direction de
croissance 〈hkl〉 et le gradient thermique G. A partir d'une certaine distance de la surface de germination, les
grains ayant survécu possèdent une direction 〈hkl〉 proche de G mais toujours avec une certaine distribution
en sin (θ).
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Fig. 4.6: Microstructures observées dans des coupes longitudinales, pour des compositions




Fig. 4.7: Coupe longitudinale d'un échantillon Al-35 pct pds Zn, (a) structure macro-
scopique des grains et (b) cartographie de texture EBSD. L'échelle de couleurs
correspond à l'angle entre l'axe vertical (i.e. gradient thermiqueG) et la direction
〈210〉 la plus proche.
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dans les systèmes organiques. Une structure similaire a été observée dans la zone de ﬁn de
transition des directions de croissance, pour un échantillon Al-55 pct poids de zinc (Figure
4.6-b). Cependant, quelques dendrites sont observées sporadiquement dans cet échantillon,
probablement dues à la plus grande anisotropie de la raideur aux fortes compositions (Figure
4.5). Globalement, la texture correspond à la direction cristallographique 〈110〉 pour cette
composition.
Enﬁn pour conclure ce paragraphe sur cette transition des directions de croissance dendri-
tique, Haximali et Karma [38] ont reproduit cette transition de la direction 〈100〉 à 〈110〉 par
simulation en champ de phase, mais avec simplement deux termes dans le développement de
l'expression de γs` (éq. 2.8). En eﬀet, ces auteurs se sont basés sur des calculs de dynamique
moléculaire (DM) qui indiquent que le terme de troisième ordre (ε8) est très faible pour les
métaux purs.
Cependant, aucun calcul de DM n'a été réalisé pour des alliages, spécialement pour des
cas où les éléments du solvant et du soluté ont respectivement une structure cfc et hc.
L'analyse faite ici tient compte du troisième ordre dans le développement de γs` et considère
la raideur et la courbure dans le plan (001). De cette analyse, il est possible de revenir à
des valeurs de η4 et η8 par la raideur de l'interface dans un plan (001). Nous n'avons pas
relié ces deux paramètres aux εi pour deux raisons. Tout d'abord, il n'est pas possible de
déduire les trois paramètres ε4, ε6 et ε8 uniquement à partir des η4 et η8. Ensuite, on doit
se rappeler que deux suppositions ont été faites : les dendrites croissent selon les convexités
de la forme d'équilibre du cristal, d'une part, et ces convexités sont données par la raideur
moyenne et non pas directement par les relations d'Herring. Ce dernier point est le plus
important et plus de recherches doivent être faites aﬁn de déterminer la forme d'équilibre à
partir de l'équation (2.8).
Cette analyse doit être considérée avec attention en n'omettant pas ces suppositions, mais
dans tous les cas, les résultats expérimentaux démontrent qu'une transition de croissance des
dendrites des directions 〈100〉 à 〈110〉 basée sur le changement de l'anisotropie γs` est possible
pour l'alliage Al-Zn.
Les analyses des structures de solidiﬁcation développées dans des échantillons d'Al-Zn,
obtenues par solidiﬁcation directionnelle et Bridgman sur un large domaine de concentration,
ont apporté des réponses et des conﬁrmations telles que :
 L'aluminium a une faible anisotropie de l'énergie interfaciale en comparaison à d'autres
métaux tels que le nickel ou le zinc. Lorsque qu'on ajoute du zinc dans l'aluminium,
une transition entre les directions de croissance 〈100〉 et 〈110〉 s'opère entre 25 et 60
pct pds de zinc. En dessous de 25 pct pds de zinc, les dendrites croissent selon 〈100〉
et au dessus de 60 pct pds de zinc selon 〈110〉.
 La transition d'orientation ne semble pas dépendre de la cinétique de croissance puisque
dans les deux types de méthodes de solidiﬁcation (DS) et (BS), en tous cas dans l'inter-
valle 67µm/s à 3 mm/s, les mêmes directions de croissance sont observées. Malgré le fait
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que le taux de refroidissement ne diﬀère que d'un facteur 2.5, la vitesse de croissance
diﬀère d'un ordre de grandeur. Ceci élimine probablement une possible compétition
entre l'anisotropie de l'attachement cinétique et l'anisotropie de l'énergie interfaciale.
 Malgré le fait que le changement des directions de croissance dendritique n'a été analysé
qu'en deux dimensions (plan (001)), il a été possible d'analyser les résultats comme
une variation linéaire des termes de quatrième et huitième ordre de développement
de la raideur moyenne de l'énergie interfaciale solide-liquide et ce, en fonction de la
concentration en zinc.
 Près du début et de la ﬁn de la transition de l'orientation des directions de croissance,
on a pu montrer que le minimum de la raideur de l'interface est caractérisé par une
dérivée seconde également nulle. Ceci serait une explication pour des structures de type
“seaweed observées au lieu de dendrites conventionnelles pour ces compositions.
A noter que les calculs de champ de phase avec seulement les termes ε4 et ε8 reproduisent
la DOT, mais pas la formation de seaweed texturés.
4.2 Dendrites hypo- et hyper- eutectiques
Nous avons vu que l'aluminium possède une anisotropie de l'énergie interfaciale, γs`, très
faible de l'ordre de 1 pct [27]. Cette valeur est bien plus élevée pour le zinc hcp, environ
30 pct entre l'axe c et le plan basal [34] et entraîne la croissance des dendrites le long des
directions 〈101¯0〉. Des dendrites 〈0001〉 de Zn-Al peuvent également croître, mais avec une
vitesse de croissance moitié moins rapide que les dendrites 〈101¯0〉 [15].
Nous avons également observé une transition continue des directions de croissance des
directions 〈100〉 à 〈110〉, au fur et à mesure que la concentration en zinc augmente de 5 pct à
90 pct [5]. Cette évolution, que nous avons appelée “Transition de l'Orientation Dendritique
(TOD, ou encore Dendrite Orientation Transition DOT en anglais), se produit entre 25 et
60 pct pds Zn. Ce changement de direction de croissance a été interprété comme étant dû
à la modiﬁcation de l'énergie interfaciale solide liquide, γs`(C0), de l'aluminium lorsque la
concentration en zinc augmente.
Puisque le zinc inﬂuence la croissance des dendrites d'aluminium, la question que l'on
pourrait se poser est : est-il possible d'inﬂuencer la croissance des dendrites de zinc lorsque
nous ajoutons de l'aluminium comme élément d'alliage ? Et ainsi faire croître les dendrites de
zinc le long des directions 〈1120〉, i.e., l'équivalent de la direction 〈110〉 dans le système cfc,
au lieu des directions 〈1010〉 ? Cette question peut paraître absurde si l'on considère la forte
anisotropie γs` du zinc. Cependant, il faut réaliser que les 30 pct d'anisotropie mentionnés
auparavant ne sont obtenus qu'entre l'axe c et le plan basal.
Récemment, l'anisotropie pour deux compositions hypo- et hyper- eutectiques ont été
mesurées au sein du LSMX par J. Friedli. Tout d'abord cette anisotropie a été mesurée
proche de la limite de solubilité et révèle ainsi l'inﬂuence du zinc. Comme on peut l'observer
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sur la ﬁgure 4.8-A, la forme d'équilibre de la goutte d'Al-Zn n'est pas parfaitement sphérique
et quelques convexités sont présentes mais pour que autant la valeur de l'anisotropie soit
inférieure à 1%. Des mesures similaires sont en cours de l'autre coté du plateau eutectique
(Zn-Al) (Fig. 4.8-B). L'axe c est quasiment dans le plan de la section et l'anisotropie est
clairement visible (en cours de mesure).
Fig. 4.8: Forme d'équilibre d'une goutelette de liquide dans : (A) un alliage Al-82 pct pds
Zn (B) un alliage Al-96 pct pds Zn (obtenue par J. Friedli (LSMX)).
Aﬁn de vériﬁer cela trois diﬀérents alliages ont été préparés : un alliage hypoeutectique
(Al-92 pct pds Zn) et deux alliages hypereutectiques (Al-96 et 98 pct pds Zn). Ces com-
positions sont indiquées en lignes traitillées sur le diagramme de phase de la ﬁgure 4.9-(A).
Les échantillons ont été obtenus par solidiﬁcation Bridgman à une vitesse de solidiﬁcation
de 0.67 µm s−1. La vitesse est 10 fois plus faible que celle imposée dans les essais présentés
dans la section 4.1. En eﬀet, Sémoroz et al. [15] ont montré qu'une trop forte vitesse dans
les alliages hypereutectiques induit la formation de grains équiaxes, à moins que l'on ajoute
des éléments tels que Pb, Bi ou Sb qui semblent contaminer les sites de germination.
Analysons dans un premier temps l'eutectique interdendritique. La ﬁgure 4.9-(B) présente
deux grains eutectiques, chacun constitué de lamelles d'Al (en gris foncé) et de Zn (en gris
clair). La distance interlamellaire de l'eutectique régulier est de 2.4 ± 0.5 µm. Si on applique
la loi des leviers sur le diagramme de phase, on obtient une fraction volumique d'Al de
0.21, alors que les observations métallographiques nous donnent une valeur de 0.12. En fait,
la transformation monotectoïde se produit également dans les lamelles d'Al, transformant
partiellement cette phase en Zn et diminue donc la proportion de phase cfc. Singh et al. [114]
ont montré que l'excès de Zn qui précipite représente 15 pct du volume total de Zn, dont
la moitié précipite à l'interface des lamelles et l'autre au centre des lamelles d'Al. La ﬁgure
4.10 montre ce phénomène de précipitation de Zn au centre des lamelles d'Al par microscopie
électronique à transmission (MET) et analyse EDX des proﬁls de concentrations.
Les ﬁgures de pôles obtenues pour les lamelles cfc et hcp des deux grains sont présentées
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Fig. 4.9: (A) Diagramme de phase Al-Zn représenté du côté riche en zinc. Les lignes
traitillées montrent les trois compositions étudiées en (C) (D) et (E). (B) Image
d'une coupe transverse en MEB de deux grains eutectiques. Les ﬁgures de pôle
associées sont montrées à droite et ce, pour chaque phase (cfc et hcp) dans les
deux grains. Micrographies en sections longitudinales observées dans un alliage
(C) Al-96 pct pds Zn (MEB) et (D) Al-98 pct pds Zn (microscopie optique)
et (E) Al-92 pct pds Zn. Pour les ﬁgures (C) et (D), les ﬁgures de pôle 〈1010〉
correspondant aux dendrites de Zn hcp, alors que pour la ﬁgure (E), la ﬁgure de
pôle 〈110〉 est représentée pour les dendrites d'Al cfc. La vitesse de croissance
est de 0.67 µm s−1 ; le gradient thermique est de 40 K.cm−1
91
Chapitre 4. Résultats expérimentaux et discussions
Fig. 4.10: Image MET de l'eutectique Al-Zn. On voit clairement que le Zn a précipité
au centre des lamelles d'aluminium. Les analyses EDX des diﬀérentes zones
intéressantes sont annotées sur l'image de droite.
également sur la ﬁgure 4.9-(B). Comme on peut le remarquer, une relation d'orientation
apparaît clairement entre les deux phases dans les deux grains :
〈12¯10〉hcp//〈110〉fcc
{0001}hcp//{111}fcc
Cette relation cristallographique, qui correspond aux plans et directions denses dans les
deux phases hcp et fcc, provient de la première étape de germination de la seconde phase sur
la première. D'autres part, les interfaces entre les lamelles de Zn et d'Al ne correspondent
pas exactement aux plans denses, comme on peut le remarquer sur la micrographie : il y
a 10 deg. par rapport au plan basal ou le plan (111), i.e., les interfaces sont incohérents.
Pendant la croissance, cet eutectique régulier a la liberté d'adapter les interfaces en fonction
des conditions thermiques tout en conservant les relations cristallographiques de base. Ces
observations métallographiques conﬁrment les études faites précédemment dans [114116].
Deux coupes longitudinales d'alliages hypereutectiques sont présentées sur la ﬁgure 4.9-
(C) et 4.9-(D) avec les ﬁgures de pôle 〈1010〉 correspondantes. Les axes des coupes métallo-
graphiques et des ﬁgures de pôles sont identiques, i.e., la normale à la coupe se trouve au
centre de la ﬁgure de pôle. Comme on peut le remarquer, les deux coupes sont à 10 deg.
du plan basal. Mais plus important, la direction de croissance des troncs de dendrites pour
les deux échantillons est 〈1010〉, comme indiqué par le point à côté de la légende X0 sur
la ﬁgure de pôle. Cette direction de croissance est la même que celle mesurée par Sémoroz
et al. [15] dans les alliages de zinc à diﬀérentes concentrations et par Quiroga et al. [117]
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Fig. 4.11: Photo MEB d'une coupe transversale d'un alliage hypereutectique Al-98 pct
pds Zn montrant le tronc d'une dendrite de zinc et sa ﬁgure de pôle 〈1010〉
associées, mesuré en son centre et montrant les deux jeux de directions possibles
(points et carrés).
dans un Zn-0.2 pct pds Al. Cela semble donc conﬁrmer que l'aluminium ne modiﬁe pas la
direction de croissance des dendrites de Zn dans le plan basal et reste donc 〈1010〉. Les bras
de dendrites secondaires dans l'échantillon Al-96 pct pds Zn sont très bien développés le
long de la direction 〈1010〉 (Fig. 4.9-(C)), i.e., à 60 deg. des troncs primaires, alors que les
dendrites Al-98 pct pds Zn semblent beaucoup plus de type cellulaire (Fig. 4.9-(D)). Cet
état de fait est probablement dû à l'inﬂuence de l'intervalle de solidiﬁcation ∆T0(C0), plu-
tôt qu'à l'inﬂuence d'un changement d'énergie interfaciale, γs`, dans le plan basal ( i.e. la




6 ) dans le développement de γs`). En
eﬀet, dans l'échantillon Al-98 pct pds Zn, l'intervalle de solidiﬁcation est de 50 K et la limite
de la surfusion constitutionnelle, vc = GD`/∆T0, où D` est le coeﬃcient de diﬀusion dans
le liquide, est d'environ 0.25 µm/s. Cette valeur est très proche de la valeur de vitesse de
solidiﬁcation imposée de 0.67 µm/s et donc, la structure s'apparente plus à une structure de
type cellulaire. Néanmoins, on ne peut pas parler à proprement dit de cellules, puisque les
troncs primaires croissent selon une direction cristallographique préférentielle. Dans le but
d'obtenir la valeur quantitative du terme 66, des mesures expérimentales ont été faites par
J. Friedli au sein du laboratoire (voir ﬁgure 4.8), elles montrent que 66 < 1%.
Une coupe transversale d'un échantillon d'Al-98 pct pds Zn est présentée sur la ﬁgure
4.11. La dendrite semble très allongée dans le plan basal, mais ne présente pas de bras
secondaires très développés. L'espacement des bras primaires, mesuré dans cette échantillon
en coupe transversale, est très anisotrope à cause de la diﬀérence de taux de croissance entre
un bras de direction 〈101¯0〉 et de direction 〈0001〉.
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Fig. 4.12: Image MET de la coupe transversale de l'échantillon Al-92 pct pds de Zn. Une
réaction monotectoïde s'opère dans la dendrite (partie gauche de l'image).
Cette valeur est d'environ 260 µm le long du plan basal et seulement de 100 µm entre deux
rangées successives de dendrites le long de l'axe c. Dans la ﬁgure de pôle correspondant à la
micrographie sur la ﬁgure 4.11, deux orientations sont mesurées localement dans une même
dendrite pour un point de scan du faisceau d'électrons donné, ce qui est très surprenant ! Les
points circulaires correspondent à la mesure d'orientation obtenue dans le cas de la coupe
longitudinale 4.9, i.e., la direction 〈1010〉 du tronc primaire correspondant à la normale à la
section transverse, soit la direction du gradient thermique G. L'axe c des points carrés montré
sur la ﬁgure est à 90 deg. de cette orientation et correspond probablement à des domaines
de micro-maclage induits par la préparation de l'échantillon (en particulier le polissage).
Dans l'échantillon hypoeutectique, les dendrites d'Al subissent une transformation mo-
notectoïde (Fig. 4.12) : α −→ α′+β. Des observations par microscopie électronique à trans-
mission (MET) montrent que cette transformation à l'état solide crée un réarrangement
cristallographique sous forme d'une structure lamellaire (Fig. 4.13).
L'espace interlamellaire est variable, dépendant de la zone observée, mais en général
inférieur à 1 µm. De par cette structure lamellaire, le signal EBSD est très mauvais, mais
quelques points peuvent tout de même être indexés. De la manière que pour l'alliage Al-90 pct
pds Zn [5] on remarque sur la ﬁgure 4.9-(E) que la dendrite d'Al de l'alliage hypoeutectique
(Al-92 pct pds Zn) croît le long de la direction 〈110〉 (point gris en bas). Ce résulat est
conﬁrmé par l'observation métallographique, malgré le fait que les bras secondaires ne sont
pas totalement contenus dans le plan de coupe de la micrographie (vu l'aspect fragmenté des
bras) ; un angle de 60 deg. avec le tronc primaire est observé.
En conclusion, le zinc inﬂuence la direction de croissance des dendrites cfc d'aluminium,
de 〈100〉 à 〈110〉, alors que dans la partie hypereutectique, l'aluminium n'inﬂuence pas la
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Fig. 4.13: Image MET du monotectoïde primaire dans une dendrite d'Al (Al-92 pct pds
Zn).
direction de croissance des dendrites hcp de zinc (〈1010〉), ceci malgré un très faible terme
66.
4.3 Paramètres microstructuraux
Les distances caractéristiques λ1 et λ2 ont été mesurées et comparées aux valeurs théo-
riques déduites de l'équation (2.57) pour déterminer λ1 et de l'équation 2.58 pour λ2. Les
mesures de λ1 ont été eﬀectuées en mesurant l'espace entre les troncs primaires dans une
coupe transversale au gradient thermique G. Dans une telle coupe, les troncs de dendrites
sont bien plus visibles et il n'y a pas d'eﬀet stéréologique comme dans une coupe longitudi-
nale. La mesure des bras secondaires des dendrites doit se prendre près du tronc primaire et
ce en coupe longitudinale. En eﬀet, pour pouvoir relier ces mesures à une loi de maturation,
il est nécessaire de prendre en compte tous les bras secondaires ayant participé à ce phé-
nomène. La mesure de bras secondaires loin du tronc reﬂète plus la croissance compétitive
ayant lieu proche de la pointe.
Pour une structure seaweed, bien plus compliquée à caractériser puisqu'il n'y a pas pré-
sence de bras primaires et secondaires proprement dit, la méthode utilisée est celle des “mean
intercept. Pour ce faire, il suﬃt de tracer une droite aléatoirement sur la micrographie et de
compter le nombre de fois que cette droite intercepte une interface. Ensuite, il reste à diviser
la longueur de la droite par le nombre d'interfaces et de multiplier cette grandeur par deux.
En eﬀet, deux interfaces correspondent à une seule longueur caractéristique.
Enﬁn l'angle entre les troncs primaires de la dendrite et les bras secondaires a également
été mesuré. Cette mesure permettra de mettre en évidence les orientations de croissance.
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 Mesures expérimentales Mesures théoriques 
Composition [pct pds Zn]  λ1 [µm] λ2 [µm] Angle [rad] λ1 [µm] λ2 [µm] Angle [rad] 
10 288 ± 22 40 ± 2 1.57 320 43 1.46 ± 0.2 
50 262 ± 35 38 ± 3 1.07± 0.04 1.17± 0.04 257 45 1.09 1.18 
55                 46 ± 11     416     45   
90 329 ± 18 32 ± 12 1.03± 0.02 339 29 1.04 
Fig. 4.14: Résultats expérimentaux et calculs théoriques des paramètres dendritiques mi-
crostructuraux λ1 et λ2 pour les échantillons obtenus par solidiﬁcation direc-
tionnelle (les cases en noires correspondent aux structures de types seaweed).
 
 Mesures expérimentales Mesures théoriques 
Composition [pct pds Zn]  λ1 [μm] λ2 [μm] Angle [rad] λ1 [μm] λ2 [μm] Angle [rad] 
30                 79  ± 12  403 62  
35                161 ± 24  390 65  
50 272 ± 58 43 ± 6 1.07± 0.04 1.17± 0.04 323 65 1.09 1.18 
55                  96 ± 16  297 64   
90 218 ± 18 46 ± 12 1.04± 0.02 235 41 1.04 
Fig. 4.15: Résultats expérimentaux et calculs théoriques des paramètres dendritiques mi-
crostructuraux λ1 et λ2 pour les échantillons obtenus par solidiﬁcation Bridg-
man (les cases en noir correspondent aux structures de types seaweed).
Les résultats expérimentaux pour les échantillons DS et BS sont présentés dans les ta-
bleaux 4.14 et 4.15, respectivement.
Au regard des résulats concernant les mesures de λ1, on peut remarquer qu'il existe une
grande diﬀérence entre les mesures expérimentales et les calculs théoriques. Néanmoins, pour
la composition Al-90 pct pds Zn en solidiﬁcation directionnelle, ces valeurs sont très proches,
d'une part parce que l'on est sûr d'atteindre l'eutectique et de plus, les paramètres m et k
sont relativement constants dans cette zone, et les conditions de solidiﬁcation sont très bien
connues et mesurées. Alors que pour les essais en solidiﬁcation Bridgman, l'écart est un peu
plus conséquent, probablement à cause du fait que les mesures ont été majoritairement réa-
lisées sur le bord de l'échantillon, la zone dendritique à coeur étant diﬃcilement exploitable.
De plus les mesures ont été réalisées sur des coupes longitudinales, et non transversales,
induisant ainsi un eﬀet stéréologique.
En ce qui concerne la distance entre les bras secondaires des dendrites, les valeurs expé-
rimentales sont plus proches des valeurs théoriques. En eﬀet cette mesure est plus facile à
eﬀectuer, une seule dendrite pouvant suﬃre à mesurer 10 à 15 espacements entre bras secon-
daires. Le temps de solidiﬁcation étant plus important pour la solidiﬁcation Bridgman, les
espacements secondaires sont plus grands que pour les mêmes échantillons DS. On constate
en eﬀet sur la ﬁgure 4.16 que la microstructure est plus grossière avec une solidiﬁcation
Bridgman.
Concernant la structure seaweed, d'un point de vue dimensionnel, on remarque que la
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Fig. 4.16: Comparaison entre une structure 〈320〉 d'un alliage Al-50 pct pds Zn en (A)
solidiﬁcation directionnelle et (B) Bridgman (coupes longitudinales).
longueur obtenue avec la méthode du mean intercept est relativement proche d'une longueur
théorique entre bras secondaires ou située entre les valeurs λ1 et λ2. Cela laisse à penser
qu'un phénomène de maturation fait également évoluer cette morphologie particulière. De
plus, pour une composition Al-35 pct pds Zn, des coupes transversales et longitudinales ont
été eﬀectuées, et les mesures de mean intercept caractéristique ne diﬀèrent que de 1 µm (voir
Fig. 4.17). Il semblerait alors que la texture seaweed est relativement homogène et croît de
manière isotrope.
Fig. 4.17: Comparaison entre une structure 〈320〉 d'un alliage Al-35 pct pds Zn en soli-
diﬁcation Bridgman en (A) coupe longitudinale et (B) transversale.
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Paramètre Valeur
mAl [118] -5.89 [◦K/pds%]
mZn [118] 6.69 [◦K/pds%]
kAl [118] 0.88
kZn [118] 1.03
∆T0Al [118] 25 [◦K]
∆T0Zn [118] 10 [◦K]
ΓAl [119] 9.0·10−8 [mK]
ΓZn [119] 1.1·10−7 [mK]
θ [119] 80◦
Dl [120] 8.28·10−9 [m2/s]
V 6.7·10−6 [m/s]
G 4·103 [◦K/m]
Fig. 4.18: Valeurs utilisées pour les calculs des paramètres microstructuraux.
De la même manière, des mesures des paramètres dendritiques d'Al et de Zn proches de
l'eutectique, ainsi que des espacements λe des lamelles de l'eutectique ont été réalisées sur
les observations en MO ﬁg. 4.9(C-D-E) et TEM ﬁg. 4.10.
Les fractions volumiques des deux phases dans les lamelles d'eutectiques (fAl et fZn) ont
également été mesurées. Tous les paramètres nécessaires à la détermination de ces valeurs
sont répertoriés dans le tableau 4.18.
La loi expérimentale déterminée par Liu et al. [121] donne la relation suivante λV 1/2 =
7.1 ± 0.8 µm3/2/s1/2 pour l'eutectique Al-Zn. Appliquée à notre alliage, nous obtenons un
espacement interlamellaire de 2.7 µm pour la vitesse de solidiﬁcation 6.7µm/s. La valeur
mesurée est en accord avec le modèle théorique (voir tableau 4.2).
On remarque cependant que les fractions volumiques déterminées à partir du diagramme
de phase sont en désaccord avec les valeurs mesurées (plus faibles). La solubilité du Zn dans
la phase Al est bien plus grande à la température eutectique (83.1 pct pds Zn) qu'à la
température ambiante (∼ 1 pct pds Zn).
On a donc un phénomène de dissolution à l'état solide, le Zn ayant tendance à précipiter
dans les lamelles d'Al et ainsi à aﬃner celles-ci. Singh et al. [114] mentionnent que le Zn peut
aussi précipiter au centre des lamelles d'Al. Ce phénomène a été conﬁrmé par les observations
TEM (Fig. 4.10). L'excés de zinc qui a précipité représente 15 % du volume total de Zn, dont
la moitié à précipité au centre des lamelles d'Al et l'autre moitié à l'interface des lamelles
d'Al et de Zn [114].
Enﬁn, les mesures expérimentales des espacements des bras primaires et secondaires sont
en accord avec les prévisions théoriques. La méthode de mesure appliquée est identique à celle
utilisée pour les dendrites hypo-eutectiques entre 5 et 90 pct pds Zn, i.e. mesures proches
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du tronc primaire pour la distance entre bras secondaires.
Valeurs mesurées
Al-92Zn Al-96Zn
λ [µm] 2.1 ± 0.2 2.6 ± 0.5
λ1 [µm] 460 ± 30 350 ± 40





λ [µm] eq. (2.67) 2.63
λ1 [µm] eq. (2.57) 511 409
λ2 [µm] eq. (2.58) 32 48
fAl(volumique) [118] 0.24
fZn(volumique) [118] 0.76
Tab. 4.2: Valeurs caractéristiques des paramètres microstructuraux obtenus par solidi-
ﬁcation Bridgman (gauche) et valeurs théoriques calculées (droite), pour des
échantillons hypo- et hypereutectiques solidiﬁés à 6.7µm/s.
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4.4 Texture et phénomène de compétition de croissance
Contrairement aux structures de type cellulaire pour lesquelles la direction de croissance
est principalement opposée au ﬂux de chaleur, les dendrites croissent selon des directions
préférentielles, comme nous l'avons vu dans l'introduction et dans ce chapître. Pour des
alliages métalliques qui solidiﬁent à de faibles taux de croissance, ces directions sont imposées
par l'anisotropie de l'énergie interfaciale, γs`. Si l'on considère que les dendrites sont initiées
à partir des maxima des rayons de courbure de la forme d'équilibre et que l'on suppose que
ces directions préférentielles sont données par 〈hkl〉, en général, on peut obtenir 48 directions
de croissance possibles, réduites à 24 si l = 0 (i.e, 〈hk0〉), à 12 si l = 0 et h = k (i.e, 〈110〉),
et 6 si k = l = 0 (i.e, 〈100〉). De plus étant donné que les germes sont formés sur la surface
de la plaque inférieure du moule en acier de manière aléatoire, on doit alors considérer la
direction 〈hkl〉 la plus proche du gradient thermique G et ce, aﬁn d'observer comment évolue
le mécanisme de compétition de croissance des grains. Ceci est l'objet de la présente section.
Comme Gandin et al. l'ont déjà démontré pour une direction de croissance 〈100〉 [4], il est
nécessaire de considérer le triangle unitaire formé par les directions [100], [110] et [111] (voir
Fig. 4.19). Dans ce triangle, il existe une unique direction [hkl], représentée par un point.
Nous devons ensuite calculer la probabilité dphkl(θ) de trouver le gradient thermique G =
∇T à un angle [θ, θ+dθ] de la direction [hkl]. Dans la surface unitaire, la fonction p′hkl(θ) =
dphkl(θ)/dθ est donnée par la longueur de l'arc de cercle du cône d'axe [hkl] et d'ouverture
θ (désigné ci-après par “cône θhkl), contenu dans le triangle unitaire et divisé par la surface
de ce triangle unitaire, i.e., pi/12. Cette probabilité est calculée plus en détails en annexe du
mémoire et est comparée ici avec les mesures statistiques d'orientation par mesures EBSD
des échantillons proches de la “chill zone.
Notons que p′hkl(θ) varie entre 0 et un maximum θmax ≤arccos(1/
√
3) (l'égalité étant
vériﬁée lorsque [hkl]= [100] ou [111]). Proche de θ = 0, la distribution p′hkl(θ) varie comme
sin(θ). Cependant, pour une direction proche du centre du triangle unitaire, la distribution
varie en (24 sin(θ))−1, lorsque l'angle φ varie entre 0 et 2pi. Pour une direction de croissance
[hk0], la direction varie en (12 sin(θ))−1 si h 6= k, en (6 sin(θ))−1 si h = k = 1 et en (3
sin(θ))−1 si h = 1 et k = l = 0. On retrouve alors les facteurs de multiplicité des directions
(48 :24 :12 :6 pour respectivement les directions 〈hkl〉 :〈hk0〉 :〈110〉 :〈100〉). En résumé, la
distribution p′hkl(θ) varie entre 0 et θmax donné par l'angle maximal entre la direction [hkl]
et les trois sommets du triangle unitaire. La distribution atteint une valeur maximale pour
un angle θoptimale correspondant au maximum de la longueur de l'arc de cercle intersecté par
le cône θhkl avec la sphère unité et contenu dans le triangle unitaire.
En conditions stationnaires, les troncs de dendrites 〈hkl〉, qui sont désorientés d'un angle
θ par rapport au gradient thermique, ont une vitesse vθ = vT/cos(θ), où vT est la vitesse de
l'isotherme (du liquidus). Ainsi, la surfusion au niveau de la pointe de dendrite ∆T(vθ) est
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Fig. 4.19: Représentation d'un octant de la sphère unité et du triangle unitaire délimité
par les directions [100]-[110]-[111](zone grisée). La probabilité p′hkl(θ) de trouver
le gradient G avec un angle θ, par rapport à une direction [hkl], est donnée par
la longueur de l'arc intersecté sur la sphère par un cône θhkl d'angle d'ouverture
θ dans ce triangle, le tout normalisé par la surface (pi/12) du triangle unitaire.
une fonction croissante de θ.
Selon le mécanisme du minimum de surfusion mis en lumière par Walton et Chalmers
[94], on s'attend à ce que le grain ayant la plus grande désorientation, i.e., localisé proche
de θmax dans la distribution p′hkl(θ), soit éliminé en premier. Ainsi, au fur et à mesure
de la compétition de croissance, la distribution p′hkl(θ) va s'aﬃner en direction de θ = 0
lorsque la distance au refroidisseur augmente. Ces évolutions sont présentées ci-après pour
les échantillons dendritiques et “seaweeds.
Des résultats obtenus sur les variations des directions de croissance des dendrites [5]
ont été présentés dans la section 4.1. L'analyse de texture des échantillons DS présentée
ci-dessous a conﬁrmé les directions de croissance obtenues précédemment. Nous rappelons
que par direction de croissance nous entendons celle des troncs primaires pour les dendrites
conventionnelles, alors que pour les seaweeds, elle correspond à leur texture après que la
compétition entre grains ait opéré.
Dans le but de caractériser clairement la compétition de croissance qui s'opère dans les
échantillons, les résultats seront présentés en deux parties : tout d'abord l'évolution de la
texture proprement dite, puis l'évolution de la densité de grains mesurée dans des sections
transverses.
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4.4.1 Texture
Pour chaque composition, les résultats EBSD sont présentés dans les ﬁgures4.20, 4.21,
4.22, 4.24, 4.25 selon un même schéma suivant :
 tout d'abord, une carte de désorientation EBSD d'une coupe longitudinale de l'échan-
tillon depuis le bas de l'échantillon jusqu'à environ 6 à 10 mm de haut comme montré
sur la ﬁgure 4.20-(A). Le code de couleur correspond à l'angle θ entre le gradient
thermique G (ici vertical) et la direction de croissance 〈hk0〉 la plus proche pour la
composition étudiée et notée dans le tableau 4.1. Les joints de grains sont représentés
pour une désorientation minimale de 5 deg. entre voisins,
 fondée sur les mesures EBSD réalisées sur des coupes transverses, une statistique des
orientations de distribution p′hk0(θ) est présentée ensuite sur les ﬁgures 4.20-(B),4.21-
(B),4.22-(B),4.24-(B),4.25-(B) pour diﬀérentes hauteurs z dans l'échantillon. Là encore,
l'angle θ représente la désorientation entre le gradient thermique G et la direction [hk0]
la plus proche (correspondant à la composition de l'échantillon). La statistique mesurée
proche du bas de l'échantillon (identiﬁée comme 0 mm sur les ﬁgures) est comparée
à la statistique obtenue par simulation pour une distribution d'orientation aléatoire
(voir annexe 2 du mémoire). A remarquer que chaque courbe p′hk0(θ) est normalisée à
l'unité, i.e., que l'intégrale sur l'angle θ est égale à 1,
 enﬁn, les ﬁgures de pôles des directions 〈hk0〉 mesurées sur les coupes tranverses sont
présentées à diﬀérentes hauteurs z comme montré sur les ﬁgures 4.20-(C),4.21-(C),4.22-
(C),4.24-(C),4.25-(C). Le gradient est situé au centre de la ﬁgure de pôle et le code
de couleur est identique à celui utilisé pour les coupes longitudinales, i.e., correspon-
dant à l'angle θ entre le gradient thermique et la direction de croissance [hk0] la plus
proche. Dans ces diﬀérentes ﬁgures de pôle est représentée la projection stéréogra-
phique “idéale d'une famille de grains ayant une directions [hk0] parfaitement alignée
avec le gradient thermique G, i.e., au centre de la ﬁgure de pôle.
Commençons par étudier la composition à la teneur la plus faible (C0 = 25 pct pds de
Zn, Fig. 4.20) pour laquelle les dendrites 〈100〉 sont attendues. La distribution des germes
proches du refroidisseur apparaît aléatoire. On peut facilement l'observer sur la ﬁgure de pôle
à 0 mm où la distribution des directions est quasi uniforme (Fig. 4.20-(C)). Au regard des
statistiques correspondantes (Fig. 4.20-(B)), la courbe avec les triangles pleins, la distribution
p′hkl(θ) à z = 0 suit en eﬀet de très près la courbe de distribution théorique (courbe sans
symbole libellée “simulation). On constate cependant un léger décalage vers de plus basses
valeurs de θ, car en eﬀet il n'est pas possible de réaliser des mesures EBSD directes sur
une surface non-polie. Ainsi, une ﬁne couche de matière a dû être retirée lors du polissage,
perdant des informations sur l'orientation des tout premiers germes qui sont apparus. Sur
la coupe longitudinale montrée sur la Fig. 4.20-(A), on observe que les grains localisés près
du refroidisseur apparaissent avec des couleurs, allant du bleu (〈100〉 parallèle au gradient
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G) au rouge (désorientation de 35 deg.). En eﬀet, le maximum de désorientation pour une
croissance 〈100〉 est : arccos (1/√3) = 54.7 deg. Un angle plus faible a été choisi comme
maximum dans l'échelle de couleurs pour rendre compte des légères désorientations dans le
reste de l'échantillon. En eﬀet, comme on l'observe dans la section longitudinale, la plupart
des grains qui survivent après quelques mm de croissance sont verts, avec quelques-uns
de couleur bleue. Cette observation est conﬁrmée dans les ﬁgures de pôle (Fig. 4.20-(C)),
montrant une forte texturation 〈100〉 à 2 mm du bas de l'échantillon. Notez également que
les points EBSD à 2 mm ne sont pas exactement centrés sur la projection et ceci est conﬁrmé
par les deux autres directions 〈100〉 à la périphérie de la projection (les anneaux de points
sont légèrement inclinés vers le quadrant nord-ouest). Cela doit être probablement dû à la
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Fig. 4.20: Al-25 pct pds Zn : cartographie EBSD (A). L'échelle de couleurs correspond
à l'angle entre l'axe vertical (i.e. gradient thermique) et la direction 〈100〉 la
plus proche. Statistiques de la distribution d'orientation p′100(θ) (B) et ﬁgures
de pôle des cartographies de coupes transverses à diﬀérentes hauteurs (C).
En eﬀet, à 5 mm et 8 cm, la sélection de croissance a opéré et ainsi, les points sont parfai-
tement centrés. Notez aussi que moins de grains sont présents dans les sections transverses.
La densité de grains diminue comme expliqué dans la prochaine section (4.4.2). On pourrait
être surpris que sur la carte EBSD de la coupe longitudinale montrée sur la Fig. 4.20-(A)
la couleur des grains reste principalement verte et non bleue. Cependant, comme l'a déjà
mentionné Gandin et al. [4], ce phénomène est attendu. Vu que la distribution d'orientation
p′100(θ) varie comme sin(θ) près de θ = 0, la probabilité d'avoir une direction 〈100〉 parfai-
tement alignée avec le gradient G est nulle. Cela est conﬁrmé par les statistiques montrées
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sur la Fig. 4.20-(B). Plus on s'éloigne du bas de l'échantillon, plus la distribution s'aﬃne,
mais le maximum de désorientation reste à 5 deg. par rapport au gradient thermique et ce,
à une hauteur z = 4 cm (seules les trois courbes p′100(θ) à z = 0, 0.2 et 4 cm sont montrées
pour plus de clarté). Sans grande surprise, la compétition de croissance fondée sur le critère
du minimum de surfusion (ou de la plus petite vitesse ou du meilleur alignement avec le
gradient thermique G) semble bien s'opérer dans l'échantillon de composition Al-25 pct pds
Zn.
Considérons maintenant l'échantillon seaweed de composition Al-35 pct pds Zn, pour
lequel une texture de direction 〈210〉 a été déterminée précédemment [5]. Comme montré sur
la Fig. 4.21-(A), une texturation de l'échantillon se produit malgré le fait que nous ayons une
structure seaweed et non dendritique conventionnelle. Une fois de plus, le code des couleurs
est représenté selon la désorientation entre le gradient thermique G (vertical) et la direction
〈210〉 la plus proche. Le maximum des désorientations, correspondant à G parallèle à 〈111〉
(39 deg.), est maintenant proche du maximum de l'échelle des couleurs. Proche du refroi-
disseur en bas de l'échantillon, la statistique des directions suit plutôt bien la distribution
simulée. Cependant, l'angle correspondant à la probabilité maximale est seulement de 18
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Fig. 4.21: Al-35 pct pds Zn : cartographie EBSD (A). L'échelle de couleurs correspond
à l'angle entre l'axe vertical (i.e. gradient thermique) et la direction 〈210〉 la
plus proche. Statistiques de la distribution d'orientation p′210(θ) (B) et ﬁgures
de pôle 〈210〉 des cartographies des coupes transverses à diﬀérentes hauteurs
(C).
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Cela explique pourquoi la ﬁgure de pôle à z = 0 sur la Fig. 4.21-(C) montre une répartition
aléatoire des points EBSD, mais principalement colorés en verts. Les points bleutés proches
du centre correspondent aux grains pour lesquels le gradient G est parallèle aux directions
〈210〉, les autres directions 〈210〉 de tels grains apparaissent également bleus sur les anneaux
localisés à 36.9, 53.1, 66.4, 78.5 et 90 deg. du centre. Les anneaux correspondant à ces valeurs
sont reportés sur la projection stéréographique idéale sur la Fig. 4.21-(C).
On observe également quelques grains désorientés dans la section longitudinale de la
Fig. 4.21-(a) et qui apparaissent en rouge. Ils semblent croître sur une longue distance en
comparaison de la croissance dendritique 〈100〉 (Fig. 4.20-(a)).
En eﬀet, comme indiqué par les statistiques p′210(θ) sur la Fig. 4.21-(B), la sélection et
la compétition de croissance des grains ne sont pas aussi eﬃcaces : les courbes pour z =
0.2, 1, et 2 cm sont légèrement déplacées vers les plus basses valeurs de θ, mais pas avec
la même ampleur que pour les échantillons dendritiques. Cela se verra également au niveau
de l'évolution de la densité de grains dans la section (4.4.2). A 4 cm, la distribution des
directions varie entre 0 et 12 deg. avec un maximum autour de 5 deg. La même sélection est
observée sur les ﬁgures de pôles de la Fig. 4.21-(C), mais de par la multiplicité des directions
〈210〉, les régions dénuées de points EBSD sont considérablement réduites. Néanmoins, les
points qui persistent sont de plus en plus bleus et donc, ces grains ont une direction 〈210〉
alignée avec le gradient G. Une des raisons de cette évolution de la texture moins eﬃcace
est la multiplicité importante des directions 〈210〉. En eﬀet, le maximum de désorientation
d'un grain par rapport au gradient thermique G vaut seulement 39 deg. (en comparaison
au 54.7 pour la direction 〈100〉) et le maximum de la distribution p′210(θ) apparaît vers 18
deg. (en comparaison au 45 deg. pour p′100(θ)). Cependant, cette multiplicité n'est pas la
seule raison, comme on peut le voir en comparant ces résultats aux seaweeds 〈110〉 (Fig.
4.24) et à l'échantillon dendritique (Fig. 4.25). Cette sélection limitée doit être aussi liée à
la morphologie de la microstructure elle-même.
Etudions maintenant l'échantillon de composition Al-50 pct pds Zn (Fig. 4.22) pour
lequel la direction de croissance 〈320〉 a été observée [5, 14]. On voit des résultats très sem-
blables aux précédents. La distribution aléatoire d'une population de grains p′320(θ) montre
un maximum local près de 11 deg. et un maximum absolu autour de 23 deg., le maximum
de désorientation étant de 36.8 deg. La courbe mesurée à 0 mm sur la Fig. 4.22-(B) indique
qu'une légère selection des grains s'est déjà produite. Là encore, ce phénomène est dû au po-
lissage de l'échantillon. De plus, l'état de surface du bas de l'échantillon peut nécessiter plus
de polissage qu'un autre. La compétition de croissance et la sélection des grains semblent être
performantes malgré la multiplicité des directions 〈320〉 et aﬃnent fortement la distribution
p′320(θ). A 2 cm du bas de l'échantillon, la distribution est centrée autour de 5 deg., alors
qu'une telle sélection ne se produit qu'à 4 cm pour l'échantillon seaweed 〈210〉 (Fig. 4.21).
Cette sélection est clairement visible sur la ﬁgure de pôle de la Fig. 4.22-(C), car les autres
directions 〈320〉 ne sont pas aussi uniformément distribuées selon θ comparé à l'échantillon
105










































Angle de désorientation [deg]
Angle de désorientation [rad]
théorique
Fig. 4.22: Al-50 pct pds Zn : cartographie EBSD (A). L'échelle de couleurs correspond
à l'angle entre l'axe vertical (i.e. gradient thermique) et la direction 〈320〉 la
plus proche. Statistiques de la distribution d'orientation p′320(θ) (B) et ﬁgures
de pôle 〈320〉 des cartographies des coupes transverses à diﬀérentes hauteurs
(C).
Y0
Fig. 4.23: Figure de pôle 〈100〉 réalisée pour une coupe transverse à 2 cm du bas du lingot
de composition Al-50 pct pds Zn, obtenu par solidiﬁcation directionnelle, avec
le gradient thermique G au centre de la ﬁgure de pôle.
〈210〉. En eﬀet, les angles possibles entre les directions 〈320〉 sont 22.6, 46.2, 62.5, 67.4 et
72.1 deg. ; les trois derniers angles sont représentés par trois anneaux très proches les uns
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des autres sur la projection stéréographique théorique, rendant le phénomène de sélection
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Fig. 4.24: Al-55 pct pds Zn : cartographie EBSD (A). L'échelle de couleurs correspond
à l'angle entre l'axe vertical (i.e. gradient thermique) et la direction 〈110〉 la
plus proche. Statistiques de la distribution d'orientation p′110(θ) (B) et ﬁgures
de pôle 〈110〉 des cartographies des coupes transverses à diﬀérentes hauteurs
(C).
La texturation de cet échantillon Al-50 pct pds Zn est très forte et ce, pour deux raisons :
premièrement, la microstructure est composée de dendrites et non pas de seaweeds [5,14], et
deuxièmement, l'orientation [320] est très proche d'un des sommets du triangle unitaire (la
direction [320] est à seulement 11.3 deg. de la direction [110]).
Comme on peut le remarquer pour un échantillon dendritique 〈110〉 (Fig. 4.25), la sélec-
tion des grains est tout aussi eﬃcace que pour un échantillon 〈100〉 (Fig. 4.20). On pourrait
d'ailleurs se demander pour l'échantillon Al-50pct pds Zn comment ne pas confondre une
direction de croissance 〈320〉 avec une direction 〈110〉, puisque celles-ci sont très proches. La
ﬁgure 4.23 balaye ce doute sans ambiguïté. En eﬀet, la ﬁgure de pôle 〈100〉 de cet échantillon
Al-50 pct pds Zn est représentée pour une coupe transverse à 2 cm du bas de l'échantillon. Il
est clair que cette texturation s'est produite le long d'une direction 〈hk0〉, puisqu'un anneau
de points EBSD de directions 〈001〉 est localisé à la périphérie de la projection stéréogra-
phique, i.e., θ = 90 deg.. D'autre part, les indices h et k ne peuvent pas être égaux, puisque
l'on peut facilement distinguer deux anneaux de points sur cette ﬁgure de pôle, ce qui élimine





13), i.e., les angles possibles entre 〈100〉 et 〈320〉, parce
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Fig. 4.25: Al-70 pct pds Zn : cartographie EBSD (A). L'échelle de couleurs correspond
à l'angle entre l'axe vertical (i.e. gradient thermique) et la direction 〈110〉 la
plus proche. Statistiques de la distribution d'orientation p′110(θ) (B) et ﬁgures
de pôle 〈110〉 des cartographies des coupes transverses à diﬀérentes hauteurs
(C).
qu'une fois de plus, le maximum de la probabilité de distribution p′320(θ) de trouver le gra-
dient thermique G (au centre de la projection) aligné avec les directions 〈320〉 ne se produit
pas pour θ = 0 mais pour θ ≈ 6 deg. (Fig. 4.22-(C)).
Augmentons à nouveau la teneur en zinc. Une composition C0 = 55 pct pds Zn présente
une structure seaweed et ce, le long d'une direction 〈110〉 [5]. L'évolution de la texture dans
un tel échantillon est montrée sur la ﬁgure 4.24. Proche du bas de l'échantillon à z = 0 cm,
la distribution des germes suit précisément la distribution aléatoire simulée (Fig. 4.24-(B)).
Une sélection des grains très forte se produit entre le bas de l'échantillon et au fur à mesure
que l'on s'en éloigne, et ce, le long de la direction 〈110〉. Cependant, la répartition à 1.5 cm
des points EBSD 〈110〉 montrée sur la ﬁgure de pôle correspondante (Fig. 4.24-(B)) reste très
étendue. La distribution p′110(θ) à cette hauteur est centrée autour de 12 deg. et a une largeur
de distribution à mi-hauteur de 16 deg. (Fig. 4.24-(B),4.24-(C)). Cette situation peut-être
comparée à celle rencontrée pour un échantillon Al-70 pct pds Zn (Fig. 4.25). A la même
hauteur, on développe une structure dendritique aussi texturée selon la direction 〈110〉, mais
le maximum de la distribution p′110(θ) est de 6 deg. et sa largeur de distribution à mi-hauteur
est de 9.6 deg. Ce qui montre clairement que la texturation n'est pas juste une question de
multiplicité des directions de croissance 〈hkl〉, mais aussi une question de morphologie de
croissance : la texturation des seaweeds ne se produit pas aussi rapidement que pour une
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structure dendritique conventionnelle et ce, même pour une direction de croissance identique.
Cet état de fait est conﬁrmé par l'évolution de la densité de grains en fonction de la distance
à la zone de germination, comme montré dans la section suivante.
4.4.2 Evolution des densités linéiques et surfaciques
L'évolution de la structure de grains, pour les cinq échantillons étudiés dans la section
4.4.1, peut être visualisée sur la ﬁgure 4.26, où sont représentées les cartes de désorientation
EBSD de coupes transverses. Les grains sont colorés selon la désorientation θ entre le gradient
thermique G (perpendiculaire aux cartes) et la direction 〈hk0〉 la plus proche (directions
déﬁnies dans le tableau 4.1). A la surface de germination (z = 0 mm) (Fig. 4.26-(A)), les
grains ont des couleurs variées, allant du bleu au rouge selon leur désorientation par rapport
au gradient G. Leur densité de grains est plutôt élevée, typiquement de 20 à 60 grains par
mm2. Malheureusement, ces densités ne sont pas réellement représentatives de la germination
eﬀective, puisqu'une partie de la matière est retirée lors de l'étape de polissage en vue des
mesures EBSD. Néanmoins, on peut supposer que ces conditions de polissage diﬀèrent d'un
échantillon à un autre. En eﬀet, on peut remarquer sur l'échantillon C0 = 50 pct pds que la
densité de grains à z = 0 mm est de 65 grains/mm2 soit le double des autres échantillons.
Les conditions de germination sont inﬂuencées par d'autres facteurs, tels que l'épaisseur de
la couche de nitrure de bore déposée sur la plaque en acier, mais aussi les conditions de
refroidissement local, etc. Ce qui est bien plus intéressant à observer est l'évolution de la
densité de grains au cours du processus de croissance (à diﬀérentes hauteurs).
A 1 cm de la zone de germination (Fig. 4.26-(B)), la densité de grains a diminué consi-
dérablement et ce, à cause de la compétition de croissance des grains. Notez le changement
d'échelle (de 500 µm sur la ﬁgure 4.26-(A) à 2000 µm sur la ﬁgure 4.26-(B)). Les grains à
1 cm sont quasiment tous bleus et verts, comme déjà discuté dans la section précédente.
Quelques grains jaunes persistent dans l'échantillon Al-55 pct pds Zn présentant une struc-
ture seaweeds 〈110〉. Ces observations sont en accord avec la relativement lente sélection
de la texture dans l'échantillon, ce qui est beaucoup moins évident dans l'autre échantillon
seaweed Al-35 pct pds Zn. Cependant, ce dernier échantillon présente une structure bien
plus ﬁne à z =1 cm et l'échelle de 2000 µm a dû être ajustée pour être comparée aux autres
échantillons. Cette ﬁnesse au niveau de la taille des grains est représentative de la relative
lenteur de la texturation de l'échantillon.
Dans le but de quantiﬁer la compétition de croissance des grains en parallèle à l'évolution
de la texture, la densité de grains, nS(z), a été mesurée par un comptage systématique des
grains dans les sections transverses. Les résultats obtenus sont montrés dans la ﬁgure 4.27.
Notez que la surface pour ces analyses est de 100 mm2, ce qui est bien plus grand que
les sections présentées sur la ﬁgure 4.26. Comme déjà observé par Gandin et al. [4] pour
des dendrites 〈100〉 de Ni, l'évolution de nS(z) pour des specimens dendritiques Al-Zn est
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Fig. 4.26: Cartographie EBSD des coupes transverses des 5 compositions Al-Zn à la base
du lingot (haut) et à 1cm de la base (bas).
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Fig. 4.27: Densité surfacique de grains nS , en fonction de la distance z (i.e. depuis la base
du lingot) pour 5 compositions C0.
très rapide, i.e., pour C0 = 25, 50, et 70 pct pds, respectivement les courbes avec les carrés,
triangles et cercles vides sur la ﬁgure 4.27.
La densité reste très constante lorsque la désorientation entre les diﬀérents grains est
très faible. Par exemple, à 5 mm du bas de l'échantillon, les distributions correspondantes
p′hk0(θ) mesurées pour ces trois échantillons ont leurs maxima autour de 10 deg. voire moins,
tandis que la plus grande désorientation est autour de 20 deg. (ﬁgures 4.20, 4.22, 4.25).
Pour un grain désorienté de 10 deg. par rapport à son voisin, la diﬀérence dans la vitesse
d'avancement de la dendrite est donnée par : | vT (cos θ1)−1− vT (cos θ2)−1 | avec | θ2− θ1 | =
10 deg., soit moins de 5 pct. La surfusion de la pointe de la dendrite étant approximativement
proportionnelle à la racine carrée de la vitesse de la pointe [7], la diﬀérence de surfusion est
réduite à 2.5 pct. Pour une surfusion moyenne d'environ 5 K, cela représente ﬁnalement une
diﬀérence sur la hauteur z de 25 µm dans un gradient thermique de 3 K/mm [5]. Cette valeur
est comparable à l'espacement secondaire des bras de dendrite [7], pouvant ainsi expliquer
pourquoi la compétition de croissance des grains, induite par les pointes de dendrites et les
interactions entre les bras, est fortement réduite avec de telles désorientations.
Si l'on considère une décroissance exponentielle de la densité de surface, i.e., nS(z) =
nS∞ + (nS0 - nS∞) exp (-z/δ) et en faisant une approximation des moindres carrés sur les
courbes de la ﬁgure 4.27, la grandeur caractéristique δ représentant la distance caractéristique
de compétition de croissance peut être déduite. Pour les directions 〈100〉, 〈320〉 et 〈110〉 des
échantillons dendritiques, on trouve que δ vaut respectivement 2.2, 2.0 et 2.0 mm (voir
tableau 4.3).
Si l'on regarde les deux échantillons seaweed (carrés et cercles remplis pour C0 = 35, 55
pct pds Zn sur la ﬁgure 4.27), la décroissance de nS(z) est bien plus lente. Cela est parti-
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Composition δ [mm] E [-]
Al-25 wt%Zn 2.2 1.1
Al-35 wt%Zn 3.7 1.9
Al-50 wt%Zn 2.0 1.4
Al-55 wt%Zn 4.3 1.9
Al-70 wt%Zn 2.0 1.2
Tab. 4.3: distance critique de la compétition de croissance de grains δ et aspect de forme
moyen des grains E dans des coupes transverses d'échantillons DS d'Al-Zn à
diﬀérentes compositions.
culièrement visible pour l'échantillon qui possède une struture seaweed texturée 〈210〉 avec
une densité initiale très importante. Considérant à nouveau une exponentielle décroissante,
on obtient δ = 3.7 et 4.3 mm respectivement pour les échantillons seaweeds 35 pct pds (i.e.,
〈210〉) et 55 pct pds Zn (i.e., 〈110〉)(voir tableau 4.3). Cette lente décroissance de la densité
de grains des échantillons de type seaweed est accompagnée par (ou est due à) un change-
ment de la morphologie de ces structures et des grains dans une section transverse, comme
nous le démontrerons dans la partie dédiée aux morphologies seaweed (section 4.5).
4.5 Croissance seaweed
Comme on peut le voir clairement sur la ﬁgure 4.26-(B), la forme des grains dans la
section transverse prise à 1 cm est très isotrope pour les échantillons de type dendritique,
i.e., pour C0 = 25, 50, et 70 pct pds. Aﬁn de quantiﬁer les rapports de forme des grains (ou
le facteur d'élongation) E des grains colonnaires en coupe transverse, chacun d'entre eux a
été approximé par une ellipse. De ces ellipses ont été déduits les axes majeur et mineur, leur
rapport donne le facteur d'élongation (aspect ratio en anglais) noté E tel que E ≥ 1. Cette
analyse a été réalisée grâce au logiciel fourni avec le système d'exploitation EBSD (HKL
channel 5 ). Les statistiques des facteurs de forme E(z) mesurés sur des sections tranverses
d'un échantillon dendritique 〈320〉 sont présentées sur la ﬁgure 4.28-(B). Le nombre Ej
indiqué pour chaque classe (j) a été utilisé pour ordonner les valeurs mesurées de E(z) dans
chaque section, selon des classes Ej−1 < E(z) ≤ Ej (pour la première classe, on prend 1 ≤
E(z) ≤ E1 = 1.5). Comme on peut le voir, l'échantillon dendritique 〈320〉 a la plupart de ses
grains classés dans la première catégorie (environ 75 pct), excepté pour la première section
z = 0, où la taille des grains est de quelques pixels et la dernière à z = 4, où il ne reste que
peu de grains (vu que la compétition entre les grains a déjà opéré).
Maintenant, si on observe les résultats obtenus pour un échantillon de type seaweed,
parmi les grains sélectionnés à 1 cm (ﬁgure 4.26-(B)), il apparaît que beaucoup de grains
restent déﬁnitivement allongés. Cette élongation apparaît clairement dans les statistiques des
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Fig. 4.28: Distribution normalisée du facteur de forme (aspect ratio) des grains observés
dans des coupes transverses, pour un échantillon DS Al-35 pct pds Zn de type
seaweed texturé 〈210〉 (A) et un échantillon Al-50 pct pds Zn de croissance
dendritique conventionnelle 〈320〉 (B). Les niveaux de gris et les symboles cor-
respondant à des sections réalisées à diﬀérentes hauteurs z depuis la surface de
germination.
échantillons seaweed 〈210〉 montrés sur la ﬁgure 4.28-(A) ; presque la moitié de la population
des grains ont un facteur de forme compris entre 1.5 et 2. La même répartition a été constatée
pour les échantillons de type seaweeds texturés 〈110〉 (i.e., C0 = 55 pct pds).
Étonnamment, la même proportion de grains allongés, appartenant à la catégorie 1.5 <
E(z) ≤ 2, est obtenue dans chaque section, malgré la variation de la hauteur z. Gardons à
l'esprit que la section z = 0 est déjà à quelques mm de la surface de germination à cause
du polissage, ce qui nous indique que la morphologie spéciﬁque des grains apparaît très tôt
dans le processus de solidiﬁcation. Seule la taille des grains change en fonction du processus
de croissance. Ainsi, le facteur de forme moyen des grains, E, listé dans le tableau 4.3 a été
calculé pour chaque échantillon et ce, sur toutes les sections analysées.
Les échantillons dendritiques ont une valeur de E légèrement plus élevée que un, pour
plusieurs raisons :
 La morphologie de croissance doit-être dépendante de la symétrie des bras de den-
drites secondaires. La croissance dendritique [100] est parfaitement symétrique, puisque
quatre bras secondaires ([010]− [010]− [001]− [001]) croissent perpendiculairement au
tronc primaire [100]. Cependant, si le tronc est désaligné avec le gradient thermique,
cela crée une situation anisotrope. Pendant la croissance dendritique [110], la situa-
tion est bien plus complexe puisque l'on a quatre bras secondaires 〈110〉 à 60 deg. par
rapport au tronc primaire, localisés dans deux plans (111) formant un angle de 70.5
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Fig. 4.29: Image MEB d'une coupe transverse d'un échantillon Al-35 pct pds Zn obtenu
par solidiﬁcation Bridgman. Les joints de grains sont indiqués par les traitillés
blancs.
deg. entre eux. Avec ces quatre bras, le grain doit alors être plus allongé le long du
plan bisecteur. Deux bras [110] et [110] croissent aussi à 90 deg. par rapport au tronc,
rendant ainsi la situation plus symétrique. Le cas d'une croissance dendritique 〈320〉
est encore bien plus compliqué puisque deux bras 〈320〉 croissent à 11 deg. de chacune
des directions 〈110〉. Le facteur d'élongation moyen E dans ce cas commence à dévier
de la valeur unité (tableau 4.3, C0 = 50 pct pds).
 Chaque forme de grain résulte d'une compétition et d'une rencontre entre grains voisins,
induisant ainsi un aspect aléatoire, non-symétrique.
 Enﬁn, dans les sections les plus hautes, la désorientation des grains devient proche de
5 deg., valeur utilisée pour déterminer les joints de grains grâce au logiciel EBSD. Or
imposer une valeur plus faible pour déterminer les joints de grains paraît dénué de
sens. En eﬀet il a été montré qu'une désorientation de quelques degrés existe même
à l'intérieur des grains et ce, pour des monocristaux dendritiques [3, 122]. Ainsi dans
les sections transverses supérieures, on doit parfois observer des groupes de grains
légèrement désalignés les uns par rapport aux autres.
Le facteur d'élongation des échantillons seaweeds est déﬁnitivement proche de la valeur
deux. Cela implique que le mécanisme de croissance des systèmes seaweeds est diﬀérent de
celui des croissances dendritiques. Dans le but de comprendre et de voir pourquoi les grains
sont plus allongés dans les échantillons seaweeds, une image MEB a été réalisée sur une
section à z = 1 cm d'un échantillon d'Al-35 pct pds Zn (Fig. 4.29).
Comme on peut le remarquer sur l'image, un ﬁltre d'électrons secondaires a été utilisé2.
2la grille d'un détecteur de type Everton Thorenly a été polarisé à -300V aﬁn de ne récolter que les
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Chaque grain présente une structure de microségrégation en couches, faite de lamelles riches
en Al et d'autres en zinc. Cela montre que les seaweeds observées en coupes longitudinales [5]
(section 4.1) croissent plus ou moins en strates (plans). Ces strates sont souvent parallèles
aux joints de grains à cause du mode de croissance lui-même.
Pour les deux compositions à croissance seaweed, i.e., pour C0 = 35, 55 pct pds, 4
à 5 grains allongés ont été sélectionnés de telle manière qu'ils aient respectivement leurs
directions 〈210〉 et 〈110〉 parfaitement alignées avec le gradient thermique. Dans chacun
d'eux, les strates ont été clairement identiﬁées comme étant des plans (001). Ceci indique
que les seaweeds croissent principalement sous la forme de strates (001) ; ce mécanisme
de croissance doit résulter de l'énergie interfaciale, γs`, possédant dans un plan (001) une
anisotropie très faible en comparaison aux autres plans.
4.6 Reconstruction 3D
La reconstruction 3D a permis d'observer de manière plus précise la morphologie des
dendrites 〈110〉 et plus particulièrement d'essayer de comprendre le mécanisme de croissance
des structures de type seaweed. Le but de cette étude est également d'analyser de manière
quantitative l'évolution de la topologie assez complexe de la structure seaweed, qui pour
l'instant au cours de ce travail de thèse n'a été faite qu'en deux dimensions. Cependant, de
nombreuses mesures morphologiques ont des propriétés dans les trois dimensions, dont la
courbure de l'interface est la plus intéressante dans notre cas. Des représentations quantita-
tives de la distribution de la courbure pourront nous aider à identiﬁer les diﬀérences entre
seaweeds et dendrites. Si l'on suppose que la contribution cinétique est négligeable pour les
métaux solidiﬁés à faible vitesse, les directions de croissance des dendrites sont dictées par
le courbure moyenne κ de l'interface solide-liquide. Celle-ci est liée à la variation de l'énergie
interfaciale comme expliqué au chapitre 2.
En repartant des relations d'Herring (éq. 2.12) la variation d'énergie libre volumique
∆G associée à la courbure locale de l'interface peut être écrite pour un corps pur comme
étant due à un excès d'énergie libre au niveau de l'interface. Le système cherche à minimiser
son énergie libre et ce, par un processus de transfert de masse, dans lequel l'aire totale de
l'interface est réduite en fonction du temps. La variation de la courbure moyenne à travers




= ∆T = 2Γ˜s`.κ (4.3)
électrons secondaires. Ainsi, le contraste obtenu est équivalent à celui d'une image en électrons rétrodiﬀusés,
i.e., proportionnel au numéro atomique Z des éléments présents.
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A noter que cette relation n'est pas exacte lorsque R1 et R2 ne sont pas égaux. Néanmoins,
elle a le mérite de faire apparaître la courbure moyenne et la raideur de l'interface.
Pour un alliage, la température peut être considérée comme uniforme et l'équation (4.3)
sera modiﬁée en faisant apparaître les variations du potentiel chimique ∆µ, au lieu de ∆G,
et les variations de compositions ∆C` au lieu de ∆T .
Si l'on suppose que les dendrites croissent selon des directions correspondant aux régions
les plus convexes de la forme d'équilibre d'un cristal, elles seront alors données par les minima
de la raideur de l'interface. En eﬀet, la forme d'équilibre est elle-même donnée par ∆G (ou
∆µ) constant sur tout l'interface. Cependant, si la courbure moyenne κ de l'interface joue un
rôle important en solidiﬁcation, la courbure de Gauss a elle aussi un rôle à jouer, le passage
des relations d'Herring à l'éq. (4.3) n'étant pas trivial.
A partir des deux courbures principales,κ1, κ2, nous rappelons que la courbure moyenne
κ et la courbure de Gauss H sont données par les deux invariants du tenseur de courbure ,
kij [123] :
κ = tr[κij] =
1
2
(κ1 + κ2) (4.6)
H = det[κij] = κ1.κ2 (4.7)
Une relation existe entre la courbure moyenne κ et la courbure de Gauss H [124]. Par
exemple, pour une surface en forme de selle de cheval, où κ1 = -κ2. Dans ce cas κ = 0 et
selon l'équation 4.3, ∆T = 0, ce qui signiﬁe que cette interface est à l'équilibre, c'est-à-dire
au point de fusion comme pour une interface plane, bien que celle-ci ne le soit pas.
Les courbures moyenne et de Gauss peuvent être obtenues de diﬀérentes manières, ainsi
Stokely and Wu [125] ont décrit cinq diﬀérentes méthodes. Dans la plupart de ces méthodes,
la surface est approximée par des fonctions mathématiques continues. Dans notre cas, la
méthode proposée par Jinnai et al. [126], appelée méthode de la surface parallèle, a été
employée. En utilisant les courbures moyenne et de Gauss, il est possible de déterminer les
deux rayons de courbures principaux κ1 et κ2 (voir équations 4.6 et 4.7) et de calculer la
probabilité de trouver une partie de l'interface avec certains couples de courbures principales.
Une telle fonction de probabilité est appelée distribution de la forme de l'interface (interfacial
shape distribution ISD en anglais). L'ISD est représentée par un graphique avec code de
couleurs généré à partir des graphes de probabilité 3D [127].
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L'ISD est l'outil principal pour répresenter de façon simple les données de courbures. Une
cartographie des diﬀérentes régions ainsi que les formes de l'interface suivant les diﬀérents
signes de κ1 et κ2 sont présentées sur la ﬁgure 4.30.
Fig. 4.30: Cartographie des formes locales d'interface obtenues pour des valeurs de κ1 et
κ2 positives et négatives (κ2 > κ1) [105,127].
Par déﬁnition κ2 est la courbure maximale, κ2 ≥ κ1 et tous les contours doivent se situer
à gauche de la ligne κ1 = κ2. Cette cartographie nous fournit les informations suivantes :
 Pour des courbures qui se situent sur la lignes κ1 = κ2 la forme de l'interface correspond
à une sphère, avec le liquide situé à l'intérieur si κ1 = κ2 < 0 et le solide à l'intérieur
si κ1 = κ2 > 0,
 lorsque l'une des courbures principales est nulle, la forme de l'interface est cylindrique,
si κ1 = 0 le solide est à l'intérieur du cylindre et si κ2 = 0 le liquide se trouve à
l'intérieur du cylindre,
 si κ1 < 0 et κ2 > 0 la forme de l'interface est une selle de cheval,
 si κ2 < 0 l'interface possède une forme concave orientée vers le liquide,
 si κ1 = κ2 = 0 l'interface est plan,
 les interfaces situées dans la région 1 de la cartographie possèdent une courbure κ >0
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et H >0,
 les interfaces situées dans la région 2 de la cartographie possèdent une courbure κ >0
et H <0,
 les interfaces situées dans la région 3 de la cartographie possèdent une courbure κ <0
et H <0,
 les interfaces situées dans la région 4 de la cartographie possèdent une courbure κ <0
et H >0.
Aﬁn de déterminer l'orientation des interfaces et voir s'il existe une direction préferentielle
de croissance dans la microstructure, on représente les données des normales à l'interface, n,
sur des projections sphériques. Tous les vecteurs normaux à l'interface sont contenus dans une
sphère unitaire avec leurs origines au centre de celle-ci et leurs ﬁns à sa surface. La sphère est
ensuite projetée sur un plan de projection, i.e. le plan tangent à la sphère est perpendiculaire
à l'axe selon lequel la projection est faite. Dans notre cas une projection d'aire égale est
utilisée et la projection est faite selon l'axe x. La raison pour laquelle on utilise une projection
d'aire égale est que cela permet d'étendre et de rendre plus visible les données qui se trouvent
près du centre du graphe, où certaines données peuvent être primordiales. L'utilisation de ce
type de projections sphériques permet d'obtenir des distributions des normales à l'interface,
appélée IND en anglais pour “interfacial normal distribution. Aﬁn de mieux comprendre
ce type de distributions, deux exemples de projections d'aires égales peuvent être décrites,
celle d'une sphère et celle d'un cylindre. La distribution des normales à l'interface d'un objet
sphérique unique est complètement isotrope et on peut s'attendre à ce que les normales
à l'interface soient distribuées le long de toutes les orientations spatiales possibles. L'IND
d'une sphère est représentée par une probabilité de distribution uniforme, indiquant que la
probabilité de trouver une interface coïncidant avec une orientation spéciﬁque est la même
pour chacune des orientations. Un autre exemple est celui d'un cylindre creux, aligné le
long de l'axe z. Comparé à la sphère, cette forme est anisotrope, avec toutes les normales à
l'interface perpendiculaires à z ou en d'autres termes, parallèles au plan x-y. Sur la projection
IND, cette orientation préférentielle donne naissance à une ligne ﬁne inﬁnitésimale de la
même intensité (représentant une probabilté égale).
L'échelle de longueur utilisée pour caractériser la structure dendritique est l'inverse de
l'aire surfacique par unité de volume S−1v . Mesurer ce paramètre microstructural est assez
simple à partir de la reconstruction en 3 dimensions. Une fois l'aire de l'interface de la
reconstruction 3D triangularisée, la somme de ces morceaux de surface est divisée par le
volume total de la reconstruction et nous fournit Sv.
Les deux alliages reconstruits en 3D sont un échantillon dendritique 〈110〉, Al-90 % pds
Zn et un échantillon seaweed 〈110〉, Al-55 % pds Zn.
Le tableau 4.4 présente les valeurs caractéristiques des deux morphologies étudiées, dont
les fractions de phase solide, le pourcentage des courbures positives et négatives et enﬁn la
grandeur caractéristique S−1v .
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On peut comparer les fractions de phase solide obtenues en ﬁn de solidiﬁcation et celles
obtenues par le modèle de microségrégation analogue à Brody-Flemings pour des diagrammes
non-linéaires développé dans l'annexe 1.
composition[% pds] fs[%] courbure>0[%] courbure<0[%] 1/Sv[µm]
Al-90 59 69.1 30.9 22.43
Al-55 68 40.9 59.1 14.94
Tab. 4.4: Valeurs de la fraction de solide, des pourcentages totaux des courbures moyennes
positives et négatives, et de l'aire surfacique par unité de volume S−1v , où Sv est
la surface spéciﬁque (utilisée comme grandeur caractéristique de la structure)
pour deux alliages Al-Zn.
Les valeurs du modèle de Brody-Flemings et de la mesure expérimentale pour l'échantillon
à la composition Al-55 pct pds Zn sont égales. Cela nous permet de conﬁrmer que l'attaque
chimique utilisée est eﬃcace et ne révèle bien que la phase primaire.
Par contre, ce n'est pas du tout le cas pour la composition Al-90 pct pds Zn, pour laquelle
nous obtenons expérimentalement une fraction de phase primaire de 59% contre seulement
27% par le modèle de Brody-Flemings. Cette écart relativement élevé peut être dû au fait
que l'attaque chimique n'est pas eﬃcace et révèle également une partie de l'eutectique en
tant que phase primaire. Du point de vue de la solidiﬁcation, aucun phénomène physique
ne pourrait expliquer qu'on ait plus de phase primaire que d'eutectique, mis à part le fait
qu'une partie du zinc se soit évaporée lors de la solidiﬁcation. Une analyse EDX a été faite
et inﬁrme cette hypothèse. Notons tout de même qu'avec les bras de leviers nous avons une
valeur de fraction de phase primaire proche de 40%.
De plus, la surface spéciﬁque Sv est 1.5 fois plus importante pour la structure seaweed que
pour la morphologie dendritique conventionnelle 〈110〉. Ainsi la surface de phase primaire
en contact avec le liquide est plus importante pour une croissance de type seaweed.
4.6.1 Reconstruction d'une dendrite 〈110〉
La reconstruction 3D de la morphologie dendritique 〈110〉 d'un échantillon BS pour la
composition Al-90 pct pds Zn est présentée sur la ﬁgure 4.31. Elle représente la reconstruction
d'un bloc de (400x400x200)µm3 (ﬁg. 4.31-A) et une dendrite 〈110〉 a été isolée (ﬁg. 4.31-B).
On remarque que cette dendrite est composée par un tronc primaire croissant le long du
gradient thermique (axe z) et de 6 bras secondaires : 4 orientés à 60 deg. et 2 à 90 deg. les
uns des autres. Enﬁn on observe un angle de 60 deg. entre les bras secondaires et le tronc
primaire. La ﬁgure de distribution ISD 4.32-A est principalement située dans la région 1 de
la ﬁgure 4.30 de la cartographie des formes locales de l'interface, c'est-à-dire dominée par
une forme convexe du solide (tel que les pointes de dendrites), et partiellement dans les zones
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A B
Fig. 4.31: Reconstitution 3D de la morphologie dendritique 〈110〉 d'un échantillon BS
pour la composition Al-90 pct pds Zn (A), sélection d'une unique dendrite
〈110〉 (B). Le tronc 〈110〉 est selon l'axe Z
2 et3 représentant les points de selle de raccordement entre bras et troncs. Cette forme de
distribution est typique d'une structure dendritique standard.
4.6.2 Reconstruction seaweed
La ﬁgure 4.33 présente la reconstitution 3D de la morphologie seaweed pour la compo-
sition Al-55 pct pds Zn (ﬁg. 4.33-A) ainsi qu'une cartographie de la courbure moyenne de
l'interface solide-liquide (ﬁg. 4.33-B). On remarque que le système possède globalement une
courbure moyenne nulle (majorité de couleur verte).
Une superposition de la zone étudiée par une carte de texture EBSD est présentée sur
la ﬁgure 4.34 : on peut observer facilement les grains et leurs joints en trait noir épais. On
observe environ 7 grains, ceux-ci sont bien texturés selon la direction 〈110〉 alignée avec le
gradient thermique G.
La ﬁgure de distribution ISD correspondante 4.32-B est beaucoup plus centrée sur la
droite κ1 + κ2 = 0 que la distribution ISD de l'échantillon dendritique (ﬁgure 4.32). Elle
est semblable à celles obtenues pour des structures bicontinues. De telles structures sont
totalement interconnectées, telles que celles présentées dans le travail de Kwon [128].
La remarque la plus importante sur ce diagramme ISD est le pic centré autour de κ=0,
ce qui rend la distribution complètement symétrique sur cet axe si le système était idéal.
Cette distribution est principalement dominée par des formes hyperboliques dans les régions
2 et 3 de la ﬁgure 4.30 de la cartographie des formes locales de l'interface.




Fig. 4.32: Distributions ISD obtenue pour (A) pour une croissance dendritique standard
〈110〉 d'un échantillon BS de composition Al-90 pct pds Zn ; (B) une morpho-
logie seaweed texturée 〈110〉 pour la composition Al-55 pct pds Zn.
A B
Fig. 4.33: (A) Reconstitution 3D de la morphologie seaweed pour la composition Al-55 pct
pds Zn, où la matrice de la phase primaire est présentée en gris. (B) Interface
solide-liquide de la microstructure avec une échelle de couleurs représentant la
courbure moyenne à l'interface (la courbure négative est bleue et celle positive
rouge).
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Fig. 4.34: (A) Superposition de la reconstrution 3D de la la morphologie seaweed pour
la composition Al-55 pct pds Zn et de la carte d'orientation EBSD, l'échelle
de couleur correspond à l'angle entre l'axe vertical (i.e. gradient thermique
G) et la direction 〈110〉 la plus proche. (B) Zone 3D utilisée pour obtenir la
distribution des normales à l'interface (IND) (200µm x 100µm).
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Fig. 4.35: IND pour la composition Al-55 pct pds Zn (A) axe z pointé au centre, (B) axe
x pointé au centre.
réalisée pour cette composition (ﬁg. 4.35), aﬁn d'observer si la structure seaweed possède en
3 dimensions une texture (orientation préférentielle) selon une direction donnée.
Pour réaliser cette distribution IND un seul grain bien texturé selon le gradient thermique
G a été selectionné comme montré sur la ﬁgure 4.34-B.
On remarque que la distribution des normales est contenue dans le plan x − y, plan
(001), que ce soit sur la projection selon l'axe x ou z. De plus, la densité de distribution des
normales est maximale selon la direction z. En eﬀet, la distribution maximale est située sur la
périphérie de la projection selon l'axe z (ﬁg. 4.35-A), ou sous la forme d'une ligne traversante
continue correspondant à l'axe z sur la projection selon l'axe x (ﬁg. 4.35-B). Donc, dans le
grain analysé, nous avons une direction cristallographique préférentielle portée selon l'axe z,
soit selon le gradient thermique G, pour les normales à l'interface solide-liquide.
De plus, la distribution IND obtenue pour ce grain spéciﬁque de l'échantillon est équiva-
lente à celle étendue à l'ensemble de celui-ci. Donc l'ensemble de l'échantillon est bien orienté
selon une direction cristallographique préférentielle portée le long du gradient thermique G.





Simulation, modélisation de la
croissance dendritique par champ de
phase
La modélisation par champ de phase est actuellement l'une des méthodes de simulation
les plus utilisées pour la croissance dendritique et les problèmes de mouvements de frontières
libres. La méthode consiste à introduire une variable de champ de phase, φ(x, t), variable qui
est un paramètre d'ordre représentant l'état de la matière localement. Cette variable est com-
prise entre deux valeurs représentant l'état liquide et solide, par exemple 0 et 1. L'approche
par champ de phase est fondée sur le concept des interfaces diﬀus, consistant à représenter
l'interface solide-liquide non pas par un saut discontinu, mais selon une transition continue de
φ sur une certaine épaisseur d'interface δ (un des paramètres de simulation). Physiquement,
la variable de champ de phase φ peut être interprétée comme étant un paramètre d'ordre
représentant l'amplitude spatiale de la densité d'atomes [129], voir ﬁgure 5.1. Cependant,
pour des raisons de ﬁnesse de maillage et de temps de calcul, l'épaisseur de l'interface δ doit
être choisie de manière à être nettement plus grande que l'épaisseur eﬀective de l'interface
(2-3 nm). Le principal avantage d'une telle méthode est que l'interface n'a pas besoin d'être
“suivi puisque le modèle peut être facilement appliqué sur un maillage ﬁxe.
Diﬀérents formalismes et formulations ont été proposés. La plupart reposent sur un trai-
tement thermodynamique, à partir d'une fonctionnelle d'entropie ou d'énergie. Le modèle
de Tiller [130] est utilisé pour modéliser l'évolution du champ de soluté alors que le modèle
originel de Warren et Boettinger [131] pour un alliage binaire est adopté pour l'équation de
phase. Boettinger et al. [129] proposent l'utilisation d'une fonctionnelle d'énergie libre :
F =
∫ [










où f(φ, c, T ) est la densité d'énergie libre et εc, εφ sont des coeﬃcients energétiques associés
aux gradients de soluté et de phase. Les dérivées fonctionnelles de F , par rapport à la phase
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Fig. 5.1: Représentation schématique d'une interprétation possible de la variable de
champ de phase φ (adaptée de [129]).
et à la concentration, mènent à deux équations diﬀérentielles aux dérivées partielles décrivant
l'évolution en fonction du temps de c et de φ. Ces équations diﬀérentielles partielles couplées
sont résolues, généralement, par une méthode de diﬀérences ﬁnies ou d'éléments ﬁnis sur un
maillage ﬁxe, avec un schéma en pas de temps explicite.
La méthode par champ de phase a été appliquée avec succès à la solidiﬁcation de mé-
taux purs [71, 132], d'alliages binaires [130, 131, 133], à la croissance eutectique [134] et à
la croissance 3D [10, 132]. De plus, des formulations pour des systèmes multi-composés et
multi-phasés ont été développées [130, 135]. Des études comparées détaillées ont démontré
que la cinétique de croissance de la pointe de dendrite, prédite par champ de phase, est
en bonne adéquation avec les résultats expérimentaux [41] et la théorie de solvabilité [136],
tant que l'épaisseur de l'interface reste suﬃsamment faible. Cependant, les performances
informatiques imposent une limite inférieure de cette épaisseur d'interface, ce qui induit des
artéfacts tels qu'une augmentation artiﬁcielle du piégeage de soluté. Dans le but de limi-
ter ces eﬀets, les modèles de champ de phase “classiques ont été améliorés par des termes
correctifs [137,138].
La modélisation par champ de phase permet de conforter les résultats analytiques obtenus
pour des dendrites ayant crû dans des échantillons massifs solidiﬁés à partir de la phase
liquide. Elle devient particulièrement intéressante quand aucune solution analytique n'est
possible, et dans notre cas lorque les directions de croissance varient.
Nous ne redévelopperons pas ici tout le formalisme obtenu à partir de l'équation 5.1. Nous
n'avons, en eﬀet, fait qu'utiliser le logiciel développé au laboratoire pour résoudre les deux
équations diﬀérentielles régissant les évolutions du champ de phase et de la composition.
Implanté sur des machines parallèles à mémoire distribuée, ce logiciel permet notamment
126
de ﬁxer les diﬀérents paramètres entrant dans le développement de l'énergie interfaciale
(équation 2.7).
Ce code de champ de phase demande trois ﬁchiers de données : Le premier donne des
informations sur le cas étudié (taille du domaine, température initiale (surfusion), épaisseur
de l'interface, taux de refroidissement, nombre de germes, rayon des germes, position des
germes) ; Un second donne les propriétés physiques du matériau (coeﬃcient de diﬀusion,
chaleur latente spéciﬁque, masse molaire, coeﬃcients d'anisotropie ε1, ε2, ε3) ; Enﬁn, un
troisième ﬁchier concerne le diagramme de phase tabulé de l'alliage considéré.
Les paramètres des ﬁchiers de données les plus importants et leurs caractéristiques sont
donnés ci-après :
 Le nombre de noeuds de la simulation doit être un multiple du nombre de processeurs
demandé pour réaliser le calcul en parallèle. On choisira donc de préférence un nombre
qui a de nombreux diviseurs. Basé sur une méthode de volumes ﬁnis où on considère
des noeuds aux centres des cellules, le programme a été modiﬁé en modèle de diﬀé-
rences ﬁnies dans lesquelles il y a un noeud à chaque intersection de cellules. On a donc
nombre de noeuds = nombre de cellules + 1 en 1D.
 Conditions aux frontières : elles peuvent être du type système fermé ou périodique.
 La température initiale doit être donnée un peu en dessous du liquidus aﬁn de créer
une force motrice suﬃsante pour éviter la disparition du germe initial.
 L'épaisseur de l'interface diﬀus δ doit comprendre au minimum 5 ou 6 mailles.
 Comme la méthode choisie est explicite, il faut veiller à ce que le nombre de Fourier
pour l'équation de diﬀusion reste plus petit que 1
6
en 3D. Par ailleurs, l'interface diﬀus
ne doit pas avancer de plus d'une maille au cours d'un pas de temps. Le programme
ajuste automatiquement le pas de temps en fonction de ces critères et des paramètres
du calcul.
 L'anisotropie est gérée par une fonction appelée faniso et est donnée par une relation
de la forme :
 = ¯η(nx, ny, nz) (5.2)
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η est une fonction utilisateur dont il faudra de plus connaître les dérivées selon le
vecteur normal, i.e. ∂η/∂nx,y,z. La relation utilisée, est celle donnée par Fehlner et
Vosko [36] pour la symétrie cubique, voir équation 2.7. Les trois paramètres ε1, ε2, ε3
sont entrés dans le ﬁchier des propriétés physiques du matériau.
 Le diagramme de phase Al-Zn au départ était linéarisé mais vu la forme “cigare du
fuseau, une version tabulée a été intégrée, dont les valeurs obtenues par Thermocalc
sont présentées dans le tableau situé en annexe.
Pour trouver les valeurs à implémenter (ε1, ε2, ε3), on s'est tout d'abord basé sur les
travaux réalisés par Alain Karma [38, 132, 136]. Or, Karma n'utilise pas la convention de
Fehlner et Vosko [36] (développée dans notre modèle), mais celle de Chan et al. [31] où
pour rappel, l'énergie interfaciale est exprimée en termes d'harmoniques sphériques avec des
coeﬃcients ε4, ε6, ε8 (voir équation 2.8).





















Un premier but a été de valider le programme de champ de phase sur les résultats
obtenus par Haximali, Karma [38] en thermique uniforme (croissance équiaxe). Les valeurs
des εi équivalentes à celles de ces auteurs se trouvent dans le tableau 5.1.
Les valeurs d'anisotropie sont corrigées pour compenser les eﬀets de l'anisotropie de
maillage selon la relation :
εeff4 = 0.8802ε4 − 0.0059 (5.8)










ε4 ε6 ε8 ε1 ε2 ε3
10 〈100〉 0.02 0 0 0.021 0 0
50 〈320〉 0.06 -0.02 0 0.063 -0.018 0
90 〈110〉hyperbranche´e 0.02942 -0.02 0 0.0311 -0.018 0
90 〈110〉 0 -0.022 0 0 -0.02 0
Tab. 5.1: Valeurs des εi implémentées dans nos calculs de champ de phase. Les coeﬃcients
ε4, ε6, ε8 proviennent des calculs de champ de phase d'Haximali [38] et ε1, ε2,
ε3 en sont déduits grâce aux relations d'équivalence (5.5,5.6,5.7).
où εeff4 est la valeur eﬀective du coeﬃcient d'anisotropie et ε4 la valeur implémentée dans
le code. Cette correction est déterminée pour le terme cubique ε4 lorsque la dendrite a ses
axes principaux du système cubique alignés sur le maillage. Bien entendu cette correction est
dépendante de la taille de la maille et la relation (5.8) n'a un sens que pour les cas présentés
ici, avec une taille de maille ﬁxée à 0.1µm.
Les paramètres des propriétés physiques utilisées pour chaque composition lors du calcul
par champ de phase se trouvent dans le tableau 5.2.
Dans un premier temps nous avons reproduit les dendrites équiaxes obtenues par Haxi-
mali, Karma [38], la surfusion imposée est de 3K, la vitesse de refroidissement de l'ordre de
50 K/s. Ensuite lorsque le calcul ne diverge pas et que la dendrite équiaxe semble correcte,
























10 〈100〉 10−7 7.48× 10−5 1× 109 2.4× 106 4
50 〈320〉 10−7 8× 10−5 1× 109 3× 106 6
55 〈110〉seaweed 10−7 9.11× 10−5 7.28× 108 3.17× 106 6
90 〈110〉hyperbranche´e 10−7 9.11× 10−5 7.28× 108 3.17× 106 6
90 〈110〉 10−7 9.11× 10−5 7.28× 108 3.17× 106 6
Tab. 5.2: Valeurs d'anisotropie implémentées dans le code après correction des eﬀets de
maillage et paramètres physiques utilisés dans les calculs de simulation par
champ de phase.
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Chapitre 5. Simulation, modélisation de la croissance dendritique par champ de phase
Dendrites 〈100〉 :
L'anisotropie d'ordre 4 peut facilement être introduite en n'implémentant que le terme ε1
(ou ε4). La ﬁgure 5.2 donne un exemple de résultat obtenu avec les conditions et paramètres
indiqués précédemment. La ﬁgure 5.2-A montre tout d'abord le γ-plot correspondant alors
que la ﬁgure 5.2-B représente la raideur de l'interface (équation 2.15). La raideur a été
calculée à l'aide du formalisme du ξ-vecteur, grâce à un module développé sur Mathematica
par J. Friedli [139]. Le code de couleur représente les valeurs du γ-plot ou de la raideur
(rouge : max, bleu : min). Le maillage utilisé pour des calculs de champ de phase a pour
dimension 300x300x300 noeuds, avec une taille de maille de 0.1µm, le pas de temps vaut 2.5
10−5 s et la dendrite équiaxe présentée sur la ﬁgure 5.2-C a été obtenue après 0.2 s pour une
surfusion de 3K. La déstabilisation suivant les trois directions 〈100〉 est parfaitement visible,
de même que les protubérances qui vont donner naissance aux bras secondaires. La durée du
calcul est d'environ 5h sur le calculateur Mizar (32 processeurs). On peut diminuer ce temps
en ne représentant qu'un huitième de la dendrite en train de croître, moyennant la déﬁnition
de bonnes conditions aux limites sur les plans frontières (plans de symétrie pour la dendrite
d'ordre 4).
La ﬁgure 5.2-D représente une dendrite qui a crû avec la même anisotropie dans un
gradient thermique G de 100 K/cm selon l'axe y à une vitesse de 4 mm/min et une surfusion












Fig. 5.2: Simulation par champ de phase pour ε1 = 0.021 et ε2 = 0, (A) représentation de
γs`, (B) de la raideur (stiﬀness), (C) dendrite équiaxe et (D) dendrite colonnaire
de type 〈100〉.
Dendrites 〈320〉 :
En implémentant comme Karma [38] une anisotropie d'ordre 4 trois fois plus élevée et
un terme ε2 négatif égal à -0.018, on peut obtenir une dendrite de type 〈320〉 comme montré
sur la ﬁgure 5.3-C,D.
Au regard de l'allure de γs` (ﬁgure 5.3-A), celle-ci semble dégénerée dans le plan (001).
Cependant lorsqu'on observe les deux courbures principales de γs`, l'une est quasi constante
alors que la seconde présente un maxima dans la direction 〈110〉. On se trouve dans un cas
limite typique, où plutôt que de se ﬁer à l'allure de γs`, la raideur paraît plus indiquée.
Celle-ci (ﬁgure 5.3-B) présente eﬀectivement des minima situés selon les directions 〈110〉.
Et pourtant, nous obtenons des dendrites équiaxes 〈320〉 !
Une valeur de 6 pct pour l'ordre 4 paraît exagérement élevée, mais Haximali et Karma [38]
ont dû prendre une telle valeur aﬁn d'obtenir une croissance 〈320〉. En eﬀet, pour une valeur
plus faible, il n'est pas possible d'obtenir cette direction de croissance. Karma [38] néglige le
terme de 3e`me ordre de γs`, ce qui soulève la question de son intérêt dans le cas présent. En
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eﬀet introduire une valeur non nulle ε3 (ou ε8) permettrait de diminuer celle du 1er ordre et
peut être d'obtenir une croissance de type 〈320〉. Par manque de temps, nous n'avons pas
pu explorer plus avant cette hypothèse.
Si l'on s'attarde sur la ﬁgure 5.3-D présentant la dendrite équiaxe avec l'axe x pointant
perpendiculairement à l'image, on peut identiﬁer les 4 branches au 1er plan comme étant
équivalentes aux directions [320],[302],[320] et [302], l'axe x correspondant alors à la direc-
tion [100]. A noter que 4 directions croissent à environ 22 deg. en dessous de ces dernières
selon les directions [230],[203],[230] et [203]. Ces “doublets", e.g. [230] et [320], croissant
symétriquement autour de [110] sont particulièrement visibles dans le plan Y Z de la ﬁgure
5.3-D ou pointant vers l'observateur dans la ﬁgure 5.3-C.










5 μm 5 μm
Fig. 5.3: Simulation par champ de phase pour ε1 = 0.063 et ε2 = -0.018, (A) représentation
de γs` , (B) de la raideur (stiﬀness)(C)(D) dendrites équiaxes de type 〈320〉 à
t= 0.2 s pour une surfusion de 3K.
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Dendrites 〈110〉 :
Pour obtenir une dendrite de type 〈110〉 le terme d'anisotropie du 1er ordre est annulé
et seul le terme du 2e`me ordre est implémenté. Le résultat obtenu est présenté sur la ﬁgure
5.4.
Au départ, la pointe de la dendrite simulée a une symétrie de révolution mais ne la
conserve pas longtemps lorsque les premières branches secondaires apparaissent, sa section
devient quasiment rectangulaire. La vue de dessus permet de bien visualiser les 6 bras se-
condaires de part et d'autre du tronc primaire, 2 bras à 90 deg. et 4 autres à 60 et 120 deg.
les uns des autres.
γsℓ Raideur (stiffness)
ε1 = 0




Fig. 5.4: Simulation par champ de phase pour ε1 = 0 et ε2 = -0.02, (A) représentation
de γs` , (B) de la raideur (stiﬀness), (C),(D) dendrites de type 〈110〉, à t= 0.2 s
pour une surfusion de 3K et ce sous deux projections diﬀérentes (C,.
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Dendrites 〈110〉 hyperbranchées :
Des dendrites 〈110〉 qualiﬁées d'hyper-branchées ont pu être obtenues en reprenant les
mêmes conditions que celles utilisées précédemment pour les dendrites 〈110〉 et en ajoutant
un terme d'anisotropie ε1 de 0.0311. Ce type de dendrites a été qualiﬁé par Karma [38]















Fig. 5.5: Simulation par champ de phase ε1 = 0.0311 et ε2 = -0.018, (A) représenta-
tion de γs` , (B) de la raideur (stiﬀness), (C) dendrite équiaxe de type 〈110〉
hyperbranchée à t= 0.2 s pour une surfusion de 3K.
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Dendrites seaweed :
Aﬁn d'obtenir une croissance seaweed les termes ε ont tous été annulés (en tenant compte
des corrections liées à l'anisotropie du maillage). Une multitude de branchements croissent










Fig. 5.6: Simulation par champ de phase ε1 = 0 et ε2 = 0 (pas d'anisotropie), (A) re-
présentation de γs` , (B) de la raideur (stiﬀness), (C) structure équiaxe de type
seaweed pour une surfusion de 3K.
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Globalement :
La ﬁgure 5.7 compare les diﬀérentes croissances équiaxes obtenues par Haxhimali et.
al [38] et par notre propre code et ce, pour des valeurs de ε1 variable et ε2 ﬁxée à -0.02.
Chaque couple (ε1, ε2) correspond à diﬀérentes simulations débutant chacune par un germe
sphérique.
Les résultats obtenus par les deux méthodes sont très semblables et révèlent que la tran-
sition entre les directions 〈100〉 et 〈110〉 n'est pas discontinue, mais bien continue comme
l'on montré les résultats expérimentaux. La direction de croissance varie donc de manière
continue en fonction des valeurs de ε1. Les directions sont contenues dans un plan (001), et
la désorientation φ entre les directions de croissance dans ce plan et les axes principaux du
cristal, variant de 0 à pi/4. Par symétrie, les structures pour 0< φ < pi/4 sont hyperbran-
chées, développant 24 branches croissant simultanément, contrairement aux 6 et 12 branches,
respectivement, pour les dendrites 〈100〉 (φ = 0) et 〈110〉 (φ = pi/4). A noter que, contraire-
ment aux expériences, ces simulations ne reproduisent pas les structures seaweed observées
en début et en ﬁn de transition. Il est probable que l'intensité de l'anisotropie est trop élevée
dans les calculs, comparée par exemple au terme ε4 mesuré par Napolitano et al. [27] sur
Al-Sn.
Par ailleurs la composante ε3 intervient peut-être aussi dans l'inﬂuence du zinc sur l'alu-
minium, même si pour des métaux purs cubiques, ce terme est trouvé très petit par des
calculs de dynamique moléculaire [140].
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Fig. 5.7: Simulations par champ de phase montrant les diﬀérentes croissances équiaxes
obtenues par Haxhimali et. al [38] en vert et par notre propre code en gris et ce,
pour diﬀérentes valeurs de ε1 et celle d'ε2 ﬁxée à -0.02. Au lieu d'un changement
abrupt de la direction 〈100〉 à 〈110〉, Haxhimali et. al ont également démontré
par champ de phase, qu'on a une variation continue de φ=0 (dendrites 〈100〉)
à 45 degrés (dendrites 〈110〉) sur une large gamme de ε1 comprise entre les
deux lignes pointillées. La barre d'erreur reﬂète l'incertitude associée avec un







Les analyses des structures de solidiﬁcation développées dans des échantillons d'Al-Zn
obtenus par solidiﬁcations directionnelle et Bridgman sur un large domaine de concentrations
ont démontré que :
I L'aluminium a une faible anisotropie de l'énergie interfaciale en comparaison d'autres
métaux tels que le nickel ou le zinc. Lorsque l'on ajoute du zinc dans l'aluminium, une
transition continue entre les directions de croissance 〈100〉 et 〈110〉 s'opère entre 25 et
60 pct pds de Zn. En dessous de 25 pct pds de Zn, les dendrites croissent selon 〈100〉,
et au dessus de 60 pct pds de Zn, elles croissent selon 〈110〉.
II Au début et en ﬁn de transition de la direction de croissance, soit pour 30-35 pct et
55 pct pds de Zn, des structures de type seaweed, mais texturées, ont été observées.
Entre ces valeurs, nous avons retrouvé des dendrites hyperbranchées de type 〈320〉 par
exemple pour une composition de 50 pct pds de Zn.
III La transition d'orientation ne semble pas dépendre de la vitesse de croissance puisque
pour les deux types de solidiﬁcation, dans l'intervalle 67µm/s à 3 mm/s, les mêmes
directions de croissance ont été observées. Malgré le fait que le taux de refroidissement
ne diﬀère que d'un facteur 2.5, la vitesse de croissance diﬀère d'un facteur 50, ce
qui élimine probablement une possible compétition entre l'attachement cinétique et
l'anisotropie de l'énergie interfaciale dans cette gamme de vitesse.
IV Une analyse en deux dimensions dans un plan (001) a permis d'interpréter les change-
ments d'orientation de croissance comme une variation linéaire des termes de quatrième
et huitième ordre de l'anisotropie de la raideur moyenne de l'énergie interfaciale solide-
liquide et ce, en fonction de la concentration en zinc.
V Près du début et de la ﬁn de la transition de l'orientation des directions de croissance,
on a pu montrer que le minimum de la raideur de l'interface est caractérisé par une
dérivée seconde, également nulle. C'est probablement pourquoi des structures de type
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“seaweed ont été observées au lieu de dendrites conventionnelles pour ces composi-
tions.
VI Dans les échantillons dendritiques, l'évolution des textures de direction 〈hk0〉 et des
densités de grains dans des sections transverses peuvent dépendre de plusieurs facteurs
dont : la densité de grains initiale, la multiplicité des directions 〈hk0〉, la composition
du soluté (via la surfusion), etc. Cependant, la sélection semble avoir opéré après 2 mm
de croissance dans les trois échantillons de types dendritiques 〈100〉, 〈320〉 et 〈110〉.
Alors que pour les échantillons seaweed 〈210〉 et 〈110〉, la distance caractéristique de
l'évolution de la texture et de la densité de grains est quasi-doublée.
VII Parallèlement à l'évolution de la texture, la densité de grains dans les coupes transverses
diminue avec la distance à la surface de germination. Les grains colonnaires dendri-
tiques apparaissent quasi équiaxes en coupe transverse, alors que pour les échantillons
seaweed, nous avons un facteur d'élongation de forme de 2. Le facteur d'élongation des
“seaweeds est lié à leurs morphologies de croissance : ceux-ci semblent croître sous
forme de couches (strates) parallèles aux plans (001).
VIII Proche de la composition eutectique (94 pct pds Zn), la direction de croissance 〈110〉
est conservée pour les alliages hypo-eutectiques, alors que les dendrites de Zn dans
les alliages hypereutectiques possèdent un tronc primaire qui croît selon la direction
〈101¯0〉. L'aluminium n'inﬂuence pas suﬃsamment l'anisotropie de l'énergie interfaciale
du zinc. Il faut par ailleurs remarquer que la direction 〈101¯0〉 du zinc n'est pas celle
des plus proches voisins, contrairement aux directions 〈110〉 de la phase fcc . De plus
une relation cristallographique de cohérence a pu être déterminée pour les lamelles
d'eutectique et ce, entre les plans denses de chaque phase, i.e., {111}fcc ‖{0001}hcp, et
les directions denses, i.e., 〈110〉fcc ‖ 〈12¯10〉hcp.
IX La technique de reconstitution 3D par coupes métallographiques successives a permis
d'observer une dendrite colonnaire de type 〈110〉 en 3D et de caractériser une structure
seaweed de texture 〈110〉 comme étant une croissance de type bicontinue, à la courbure
moyenne quasi nulle et dont la surface spéciﬁque est quasi le double d'une croissance
dendritique conventionnelle.
X Un modèle de champ avec un développement de l'anisotropie de l'énergie interfaciale
sur le formalisme de Fehlner et Vosko [36] a été utilisé et a permis de reproduire
des croissances dendritiques équiaxes et colonnaires de types 〈100〉, 〈320〉 et 〈110〉.




Les mesures et analyses eﬀectuées au cours de ce travail de thèse, si elles ne résolvent pas
toutes les questions liées à l'inﬂuence d'éléments de soluté sur les directions de croissance,
ouvrent des perspectives intéressantes.
Les orientations dendritiques pourront à l'avenir être comparées de manières plus quanti-
tative avec les résultats de champ de phase. L'anisotropie de l'énergie interfaciale (coeﬃcients
d'anisotropie εi) pourrait être optimisée de manière à obtenir les maxima de la forme d'équi-
libre correspondant aux directions de croissance dendritiques.
Cependant, il serait utile de pouvoir directement évaluer l'anisotropie de γs` en fonc-
tion de l'ajout de soluté plutôt qu'indirectement sur les directions de croissance dendritique.
Deux techniques paraissent possible : la première consiste à déterminer la forme des inter-
faces solide-liquide aux joints de grains en contact avec la phase liquide dans un gradient
thermique donné [32] ; La seconde consiste à déterminer la forme d'une ﬁne goutte de liquide
en équilibre avec sa phase solide [18,26]. En utilisant la seconde technique, Napolitano et ses
collaborateurs ont montré que l'anisotropie d'un alliage Al-Cu est d'environ 1% (coeﬃcient
ε1). D'autre part, des expériences antérieures ont montré que le Zn présente une anisotropie
de 35% entre l'axe c et le plan basal [34]. Des études sont actuellement menées par J. Friedli
au sein du laboratoire du LSMX pour essayer de quantiﬁer l'anisotropie de γs` dans Al-Zn,
(sytème cubique), ainsi que dans le plan basal pour le système hexagonal Zn-Al. Il faut
souligner que ces mesures sont très délicates en raison de la très faible anisotropie.
Une question qui peut être soulevée est de savoir si cette transition observée pour l'al-
liage Al-Zn est également valable pour un autre élément d'addition que le Zn mais toujours
hexagonal tel que le magnésium. Puisque, comme pour le zinc, le magnésium est hexago-
nal et le diagramme Al-Mg présente également un eutectique vers 37 pct pds, une série de
lingots avec une composition comprise entre 5 et 35 pct pds de Mg pourrait être produite.
De telles mesures semblent être en cours aux USA (Laboratoire de R. Trivedi Materials and
Engineering physics, Aims (USA)).
Concernant les observations 3D, des résultats intéressants ont été obtenus récemment
au Swiss Light Source, permettant tout comme le synchrotron de Grenoble, de réaliser de
la tomographie X. Les résultats sont bien plus probants et le contraste bien meilleur pour
Al-Zn permettant d'obtenir ainsi une reconstruction 3D comme montré sur la ﬁgure 6.1.
Sur la vue 3D (ﬁg. 6.1) des couches (strates) de 100 µm d'épaisseur selon X sont ob-
servables : elles croissent selon l'axe Z (soit selon le gradient thermique G), comme observé
pour des coupes 2D pour un échantillon Al-35 pct pds Zn dans le chapitre 4. Ces couches
doivent correspondre à des plans (001), bien que cela n'ait pas été vériﬁé. Une prochaine
étape serait d'analyser ces résultats, d'en tirer des courbures moyennes et de les comparer






Fig. 6.1: Viualisation 3D d'un échantillon Al-55 pct pds Zn (structure seaweed texturée





7.1 Modèle de microségrégation analogue à Brody-Flemings
pour des diagrammes non-linéaires.
Le modèle de microségrégation développé ci-dessous a été intégré dans un programme
informatique sous Visual C++. Il s'agit d'une boucle d'itération qui calcule la valeur de la
fraction de solide fs au moyen de l'équation (2.79) et la valeur de la concentration du liquide
C`. A chaque itération, la température diminue. Les données d'entrée sont les suivantes :
 La température initiale est égale à la température du liquidus de la concentration C0
donnée,
 la concentration du liquide est égale à la concentration C0,
 la fraction de solide au départ est nulle,
Deux conditions d'arrêt de la boucle : soit fs=1, c'est-à-dire que la solidiﬁcation est en-
tièrement terminée et la température de ﬁn de solidiﬁcation est celle correspondant à la
concentration du liquide sur le liquidus ; soit la concentration du liquide a atteint la concen-
tration eutectique. Dans ce cas-là, il n'y a plus de croissance dendritique puisque tout le
liquide restant va se transformer en eutectique.
Quelques remarques sont à noter :
 Le diagramme de phase Al-Zn a été tabulé à partir des données obtenues par le logiciel
Thermocalc,
 une fonction demande à l'opérateur de choisir le type de solidiﬁcation : soit de type
Bridgman, soit solidiﬁcation directionnelle,
 le coeﬃcient de diﬀusion dans le solide varie en fonction de la composition et de la
température.
Les résultats obtenus par ce modèle sont présentés dans le tableau 7.1 pour la solidiﬁcation
de type directionnelle et le tableau 7.2 pour la solidiﬁcation de type Bridgman.
On remarque que, quelle que soit la composition de l'alliage et la méthode de solidiﬁ-
cation utilisée, la concentration du dernier liquide est celle de l'eutectique et la fraction de
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C0 [% pds] G [K/m] V [m/s] C` [% pds] Tliquidus [C] Tsolidus [C] t [s] fsol
10 1500 0.00125 39 643.79 580 15 1
50 1700 0.007 94 566.2 381 60 0.76
55 1500 0.00125 94 561.2 381 60 0.67
90 1000 0.001 94 427.12 381 30 0.26
Tab. 7.1: Paramètres de calculs pour une solidiﬁcation directionnelle, ainsi que fractions
de solide et concentrations en ﬁn de solidiﬁcation, C` correspondant à la concen-
tration du dernier liquide, et ce selon le modèle de Brody-Flemings développé
lors ce travail de thèse.
C0 [% pds] G [K/m] V [m/s] C` [% pds] Tliquidus [C] Tsolidus [C] t [s] fsol
30 11000 0.000067 39 607.22 381 123 0.98
35 11000 0.000067 94 597.42 381 144 0.86
50 11000 0.000067 94 566.2 381 168 0.8
55 9000 0.000067 94 561.2 381 151 0.7
90 8000 0.000067 94 427.12 381 86 0.27
Tab. 7.2: Paramètres de calculs pour une solidiﬁcation Bridgman ainsi que fractions de
solide et concentrations en ﬁn de solidiﬁcation, C` correspondant à la concen-
tration du dernier liquide, et ce selon le modèle de Brody-Flemings développé
lors ce travail de thèse.
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diagrammes non-linéaires.
solide ﬁnale atteint rarement 1, excepté pour un alliage Al-10 pct pds Zn en solidiﬁcation
directionnelle (où la concentration ﬁnale du liquide est de 39 pct pds Zn).
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7.2 Distribution de l'angle caractérisant la direction cris-
tallographique 〈hkl〉 la plus proche d'une direction
ﬁxée pour une famille de grains d'orientations aléa-
toires.
La probabilité dphkl(θ) de trouver le gradient thermique G à un angle [θ,θ+dθ] de la
direction [hkl] la plus proche est donnée par l'arc de cercle présenté sur la ﬁgure 7.1, multiplié











Fig. 7.1: Triangle unitaire montrant les intersections du cône θhkl avec les trois frontières
caractérisées par les plans (001), (110) et (011) et les trois valeurs caractéristiques
θ1,θ2 et θ3 des cônes quand ils touchent tout juste les frontières.











où φd représente le domaine des angles φ contenus dans le triangle unitaire et correspondant
à l'intersection sur la sphère unitaire du cône θhkl (arcs de cercle en traits pleins sur la ﬁgure
7.1). Si ce cône n'intercepte pas les frontières du triangle (frontières constituées par les côtés
du triangle), alors la valeur de l'intégrale déﬁnie dans l'équation 7.1 est simplement égale à
2pi. Si le cône intercepte une, deux ou trois frontières du triangle unitaire, les valeurs de φ
correspondantes à ces intersections doivent être déterminées aﬁn d'obtenir la longueur totale
des arcs de cercle contenue dans le triangle unitaire. Par exemple, la ﬁgure 4.19 montre le cas
où le cône n'intercepte que les frontières reliant les directions [100] et [111], alors que la ﬁgure
7.1 montre uniquement le triangle unitaire dans une projection stéréographique et un cône
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cristallographique 〈hkl〉 la plus proche d'une direction fixée pour une
famille de grains d'orientations aléatoires.
θhkl interceptant au maximun les frontières (2 interceptes avec chacune des frontières). Les
trois plans limitant le triangle unitaire sont donnés par le plan (001) pour les deux directions
[100]− [110], par le plan (110) pour les deux directions [110]− [111] et par le plan (011) pour
les deux directions [100]− [111].
Vu que les calculs donnent des expressions lourdes et compliquées, nous ne présenterons
que les formules après calculs. On exprime r∩, l'intersection entre le cône θhkl et l'une des







où α est l'angle entre r∩ et [100] et β l'angle entre r∩ et le plan (001). Pour détecter une
intersection, on identiﬁe les trois angles θ au delà desquels il existe une intersection du cône
θhkl avec le plan correspondant (voir Figure 7.1). En utilisant des relations géométriques
simples et en normalisant la direction [hkl] par un vecteur unité, i.e., h2 + k2 + l2 = 1,
il est assez simple de montrer que :
Plan (001) : θ1 = arccos
√
h2 + k2 (7.3)











Si θ < min(θ1, θ2, θ3), il n'y a aucune intersection avec les frontières et l'intégrale déﬁnie
dans l'équation 7.1 est simplement égale à 2pi. En augmentant l'angle θ, les intersections
avec les diﬀérentes frontières sont déterminées. Si elle existent, elles sont données par :
Plan (001) : β = 0
α = arccos
[









(h+ k) cos θ ± l√(h+ k)2 + 2(l2 − cos2 θ)
(h+ k)2 + 2l2
]
(7.7)





2h cos θ ± (k + l)√(k + l)2 + 2(h2 − cos2 θ)
2h2 + (k + l)2
]
(7.8)
En utilisant les équations 7.6 à 7.8 fournissant les angles α et β des points d'intersections
r∩ dans le système de référence 〈100〉, les nouvelles coordonnées sphériques peuvent être dé-
terminées dans un système ayant pour axe z la direction [hkl]. On retrouve ainsi l'angle θ du
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cône pour un angle compris entre r∩ et l'axe z. L'angle azimutal φ∩ des points d'intersection
peuvent donc être exprimés dans le nouveau système de repère. Ainsi la longueur totale du
ou des arcs de cercle, intervenant dans l'éq. 7.1, peut être déterminée et ainsi la probabilité
de distribution p′hkl(θ). Ces distributions sont représentées dans les diﬀérents résultats expé-
rimentaux de la section 4.4 “Texture et phénomène de compétition de croissance, montrant
les résultats statistiques de désorientations cristallographiques mesurées par EBSD.
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7.3 Diagramme de phase tabulé






























Tab. 7.3: Diagramme de phase tabulé obtenu par thermocalc, concentration du liquidus
et du solidus en fonction de la température.
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Tab. 7.4: Diagramme de phase tabulé obtenu par thermocalc, concentration du liquidus
et du solidus en fonction de la température.
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α entropie de fusion adimensionnelle −
δ distance critique de la compétition de
croissance
m
δ épaisseur de l'interface diﬀus solide-
liquide
m
∆g énergie libre de Gibbs entre les phases li-
quide et solide par unité de volume
Jm−3
∆G variation d'énergie libre de Gibbs J
∆G∗ variation totale d'énergie libre de Gibbs
lors de la formation d'un germe solide de
taille critique
J
∆Ght énergie d'activation pour une germination
hétérogène
J
∆Gn énergie de transfert d'atomes du liquide
aux germes
J
∆Sf entropie de fusion volumique JK−1m−3
∆Smf entropie de fusion molaire Jmol
−1K−1
∆Tht surfusion cinétique K
∆Tk surfusion de solidiﬁcation pour une nu-
cléation hétérogène
K
∆Tn surfusion de germination K
∆Tr surfusion de la courbure K
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Chapitre 8. Liste de symboles
Symbole Description Unités
∆T0 intervalle de solidiﬁcation K
∆Tt surfusion thermique K
 amplitude de la longueur d'onde de petites
perturbations (Mullins et Sekerka)
m
εi coeﬃcient d'anisotropie d'ordre i −
γs` énergie interfaciale solide-liquide Jm−2
Γ coeﬃcient de Gibbs-Thomson Km
Γ0 coeﬃcient de Gibbs-Thomson moyen Km
κ1,2 courbures principales de l'interface m−1
κ courbure moyenne de l'interface m−1
λ longueur associée aux électrons m
λ1, λ2 espacements troncs primaires et des bras
secondaires, respectivement
m
λs longueur d'onde minimal au delà de la-
quelle la perturbation se développe
m
ρ densité kgm−3
ρs densité dans la phase solide kgm−3
ρ` densité dans la phase liquide kgm−3
σ∗ constante de stabilité du front de solidiﬁ-
cation

θB angle de Bragg 
µ coeﬃcient d'absorption du matériau (Rx) m−1





Ceut concentration de l'eutectique %pds
C0 composition initiale de l'alliage %pds
C` concentration dans la phase liquide %pds
Cs concentration dans la phase solide %pds
C∗` concentration de soluté dans la phase li-
quide à l'interface
%pds
C∗s concentration de soluté dans la phase so-
lide à l'interface
%pds
Cp chaleur spéciﬁque du matériau (liquide,
solide...)
J(KgC)−1
D` coeﬃcient de diﬀusion dans le liquide m2s−1
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Symbole Description Unités
Ds coeﬃcient de diﬀusion dans le solide m2s−1
d distance inter-réticulaire m
E aspect de forme moyen des grains −
fi fraction volumique −
F fonction d'énergie libre J
Fos nombre de Fourier −
G gradient thermique Km−1
Gc gradient thermique critique, limite de sta-
bilité
Km−1
G` gradient thermique dans le liquide Km−1
Gs gradient thermique dans le solide Km−1
Gm` énergie libre molaire du liquide Jmol
−1
Gms énergie libre molaire du solide Jmol
−1
h indice cristallographique −
H courbure de Gauss m−1
I taux de germination m−3s−1
k coeﬁcient de partage −
k indice cristallographique −
kB constante de Boltzmann −
k` conductivité thermique du liquide Wm−1K−1
ks conductivité thermique du solide Wm−1K−1
l indice cristallographique −
m masse de l'échantillon g
mi pente du liquidus K%pds−1
n ordre de diﬀraction m−3
N0 densité de site de germination m3
P nombre de Péclet −
r∗ rayon critique d'un germe solide m
R constante des gaz parfait Jmole−1K−1
t temps s
t0 temps correspondant au début de soliﬁca-
tion
s
tf temps correspondant à la ﬁn de solidiﬁca-
tion
s
T température du système K
T ∗ température à l'interface K
Tliq température du liquidus K
Tm température de fusion du métal pur K
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Chapitre 8. Liste de symboles
Symbole Description Unités
Tsol température du solidus K
T température du système K
T˙ taux de refroidissement Ks−1
v vitesse de solidiﬁcation ms−1
Vα vitesse absolue de déstabilisation du front
de solidiﬁcation
ms−1
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